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V doktorski disertaciji je potekal razvoj treh skupin kvazikristalnih aluminijevih zlitin preko gravitacijskega 
ulivanja v bakreno kokilo z obliko nateznega preizkušanca s premerom 5,5 mm. To je potekalo na podlagi 
znanih vplivov elementov berilija in silicija na povečano nagnjenost k tvorbi ikozaedrične kvazikristalne faze 
(iQC-faze) Mackayevega tipa v sistemu Al-Mn(-Cu) pri strjevanju v bakreni kokili. Ugotavljane so bile 
mehanske lastnosti, pridobljene z izvedbo tlačnih preizkusov pri sobni temperaturi in 300 ter 400 °C. Z uvedbo 
različnih toplotnih obdelav je bila nadalje preiskovana možnost izboljšanja mehanskih lastnosti vseh treh skupin 
zlitin. V nobenem primeru zlitinskega sistema se trdnostne lastnosti niso izboljšale s toplotno obdelavo T6, 
direktno staranje na 160 ali 180 °C ni imelo vpliva na spremembo mikrostrukture in trdoto vzorcev. Potrjen je bil 
stabilizacijski učinek silicija na iQC-fazo v toplotnoobdelanih zlitinah z in brez berilija. Pozitiven vpliv so imeli 
že majhni dodatki silicija, 0,7–1,2 at. %, kljub eventualno manjšim deležem mangana v nekaterih zlitinah (pod 2 
at. % Mn). Primarna iQC-faza je pri žarjenju na 510 °C pričela transformacijo na svojih robovih, a v notranjosti 
je bila njena struktura še vedno kvazikristalna. Nizki dodatki silicija so povečali težnjo zlitin v litem stanju k 
izoblikovanju primarne iQC-faze brez tvorbe morebitnih preostalih primarnih faz. V primeru zlitin brez silicija, 
se med toplotno obdelavo T6 primarna iQC-faza ni ohranila in je kazala na postopno transformacijo preko 
dekagonalne kvazikristalne faze v kristalno fazo. Po drugi strani, so dodatki berilija v zlitinah onemogočili 
tvorbo izločkov faze θ'-Al2Cu med toplotno obdelavo, ki bi prispevali k nadaljnjemu utrjevanju zlitin. Izločki, ki 
bi potencialno izboljšali trdnostne lastnosti, so nastali le v vzorcih zlitinskega sistema Al-Mn-Cu-Si, kjer je bila 
ugotovljena največja tlačna napetost tečenja pri primerjavi vzorcev v stanju T6 različnih zlitinskih sistemov. 
Upoštevaje mikrostrukturo in mehanske lastnosti, je bilo ugotovljeno, da ima prisotnost iQC-faze vpliv na 
povišanje napetosti tečenja in hkrati na zmanjšanje sposobnosti preoblikovanja zlitin pri temperaturah 25, 300 in 
400 °C. S stališča trdnostnih lastnosti so zlitine v litem stanju boljše kot v stanju T6, med katerimi je imel 
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In this doctoral thesis three groups of quasicrystalline aluminium alloys were developed and synthesized via 
gravitational casting in a copper mould with a shape of a tensile-test specimen with diameter of 5,5 mm. This 
involved known effects of beryllium and silicon on the increased forming ability of Mackay-type icosahedral 
quasicrystalline phase (iQC-phase) in the Al-Mn(-Cu) system during casting into a copper mould. Alloys’ 
microstructural characterization was performed via several observing techniques with respect to their average 
chemical composition. Mechanical properties of the individual alloy were obtained through compression testing 
at room temperature, 300 and 400 °C. By additional various heat treatments, further potential for improving the 
mechanical properties of alloys from all three groups was studied. Heat treatment T6 did not increase strength 
properties in any of the alloys, while the direct artificial aging (T5) at 160 or 180 °C did not affect the 
microstructure and consequently the hardness of the Al-Mn-Be-Cu-alloys. In heat-treated state of alloys with and 
without beryllium, the stabilizing effect of silicon on the iQC-alloys was confirmed. Smaller additions of the 
silicon (0,7–1,2 at. %) had already positive effect, despite possibly lower manganese content in some alloys (less 
than 2 at. % Mn). During solutioning at 510 °C edges of the primary iQC-phase began to transform, but it’s inner 
structure remained quasicrystalline. Low additions of the silicon also increased the tendency to the formation of 
iQC-phase in as-cast state, without the formation of any other primary phases. During the heat treatment of the 
Al-Mn-Be-Cu alloys, primary iQC-phase gradually transformed to the decagonal quasicrystalline phase and 
finally into the crystalline phase. On the other hand, the additions of beryllium into the alloys prevented the 
formation of the hardening precipitates (θ’-Al2Cu) during the heat treatment. Precipitates with a potential 
hardening effect formed only in the Al-Mn-Cu-Si-alloys, which showed maximum compressive yield strength 
when comparing all three groups of investigated alloys in T6-state. Considering the microstructure and 
mechanical properties, it has been found that the presence of iQC-phase increased compressive yield strength, 
but at the same time reduced the formability at room temperature of all the alloys and at 300 and 400 °C in the 
case of Al-Mn-Be-Cu and Al-Mn-Be-Cu-Si-alloys. When the strength properties are considered, the alloys in as-
cast state are better than in T6-state, the highest compressive yield strength had Al-Mn-Cu-Si-alloy’s sample 
(247 MPa), whereas the maximum hardness (HV 1 = 120) was achieved in the sample of Al-Mn-Cu-Si-alloy. 
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ŠIRŠI POVZETEK VSEBINE 
 
V doktorski disertaciji je potekal razvoj treh skupin kvazikristalnih aluminijevih zlitin Al-Mn-
Cu(-Be,Si). Sintezi posamezne zlitine na zraku je sledilo gravitacijsko ulivanje v bakreno 
kokilo z obliko nateznega preizkušanca s premerom 5,5 mm. Načrtovanje zlitin je potekalo na 
podlagi znanih vplivov elementov berilija in silicija na povečano nagnjenost k tvorbi 
ikozaedrične kvazikristalne faze (iQC-faze) Mackayevega tipa v sistemu Al-Mn(-Cu) pri 
razmerah strjevanja v bakreni kokili. Z različnimi metodami, kot svetlobna mikroskopija, 
vrstična in presevna elektronska mikroskopija, uklon povratno sipanih elektronov (metoda 
EBSD), …,  so bile ugotavljane mikrostrukturne značilnosti zlitin glede na njihovo povprečno 
kemijsko sestavo. Ugotavljane so bile mehanske lastnosti, pridobljene predvsem z izvedbo 
tlačnih preizkusov pri sobni temperaturi in temperaturah 300 ter 400 °C. Na nekaterih 
izbranih ulitkih zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu so bili opravljeni tudi natezni preizkusi. Z 
uvedbo različnih toplotnih obdelav žarjenja in umetnega ali naravnega staranja na zraku je 
bila nadalje preiskovana možnost izboljšanja mehanskih lastnosti vseh treh skupin zlitin.  
 
Mikrostruktura zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu v litem stanju je bila sestavljena iz primarne 
iQC-faze, primarne H-faze (Al15Mn3Be2), ki je kristalni aproksimant iQC-fazi ter evtektskih 
faz αAl, θ-Al2Cu in iQC. Ob dodatku silicija (0,7–1,2 at. %) v zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu 
je mikrostruktura vzorcev v litem stanju vsebovala primarno iQC-fazo ter evtektske faze  αAl, 
θ-Al2Cu in iQC. V primeru litega stanja zlitin Al-Mn-Cu-Si, brez berilija, je bila 
mikrostruktura sestavljena iz primarne iQC-faze in evtektskih faz αAl, θ-Al2Cu ter iQC. Na 
podlagi mikrostrukturne karakterizacije vzorcev v litem stanju je bilo ugotovljeno, da se 
silicijevi atomi vgrajujejo v iQC-fazo in jo s tem stabilizirajo oziroma promovirajo njen 
nastanek, namesto kristalne faze α-AlMnSi (Al15Mn3Si2). Dokaz za to je prisotnost iQC-faze 
tudi v primeru zlitin brez berilija. Pozitiven vpliv so imeli že nizki dodatki silicija, 0,7–1,2 at. 
%, kljub eventualno manjšim deležem mangana v nekaterih zlitinah (pod 2 at. % Mn). Prav 
tako so nizki dodatki silicija povečali tendenco zlitin v litem stanju k izoblikovanju primarne 
iQC-faze brez tvorbe morebitnih preostalih primarnih faz. 
 
Toplotna obdelava zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu je potekala preko postopkov raztopnega 
žarjenja, gašenja in umetnega staranja (T6). Mikrostruktura je bila sestavljena iz evtektika (αAl 
+ H- ali dQC-faza), primarnih delcev H-faze in primarnih delcev, ki so bili podobne oblike 
kot primarna iQC-faza v zlitinah litega stanja. Na delcih obeh primarnih faz se je pričela 
tvorba faze τ1 (Al29Mn6Cu4) in Be4Al(Mn,Cu). Večinski delež evtektske faze θ-Al2Cu se je 
raztopil. V matrici so nastali izločki faz τ1 in Be4Al(Mn,Cu), kar je bilo potrjeno s presevno 
elektronsko mikroskopijo (TEM). Izločki faz iQC, θ'(Al2Cu) ali θ'' (~Al3Cu) v mikrostrukturi 
niso bili opaženi. Po drugi strani je bila mikrostruktura zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si v stanju T6 
sestavljena iz primarne iQC-faze, evtektskih faz αAl in iQC, manjšega deleža neraztopljene 
faze θ-Al2Cu ter izločkov faz α-AlMnSi in Be4Al(Mn,Cu) v matrici. Analiza uklona povratno 
sipanih elektronov (EBSD) je potrdila ohranitev primarne iQC-faze med toplotno obdelavo, 
kar nadalje potrjuje stabilizacijski učinek silicija na iQC-fazo med toplotno obdelavo z 
uporabljenimi parametri. Po drugi strani, se v zlitinah brez silicija primarna iQC-faza med 
toplotno obdelavo ni ohranila. Primarna iQC-faza je postopno transformirala preko 
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dekagonalne kvazikristalne faze (dQC) v kristalno fazo τ1, kar je nova in pomembna 
ugotovitev tega doktorskega dela. DQC-faza je bila prisotna v vzorcih po 2-urnem žarjenju, 
gašenju in 9-urnem staranju na 180 °C, medtem ko je bila v vzorcih po 24-urnem žarjenju 
prisotna tudi že kristalna faza, poleg dQC-faze. Uklonski vzorci metode EBSD nekaterih 
delov primarnih delcev so kazali na 10-števne simetrijske osi, spet drugi deli pa izključno 2- 
in 3-števne simetrijske osi, značilne za kristalne uklone. Tretja skupina zlitin Al-Mn-Cu-Si je 
imela v stanju T6 mikrostrukturo, sestavljeno iz primarnih delcev iQC-faze, evtektika (αAl + 
iQC-faza), manjšega deleža neraztopljene evtektske faze θ-Al2Cu ter novonastalih izločkov 
faz α-AlMnSi in θ' v matrici. Primarna iQC-faza se je med toplotno obdelavo ohranila, kar 
nadalje dokazuje samostojen stabilizacijski učinek silicija na iQC-fazo, brez berilija. 
Prisotnost izločkov faze θ'-Al2Cu, ki imajo potencialen utrjevalni učinek, je bil opažen samo v 
skupini zlitin brez berilija, kar kaže na to, da prisotnost berilija v prvi skupini zlitin povzroči 
nastanek izločkov faze Be4Al(Mn,Cu) in ne faze θ'. V vzorcu zlitinskega sistema Al-Mn-Cu-
Si, kjer so bili prisotni tudi izločki faze θ'-Al2Cu, je bila ugotovljena največja tlačna napetost 
tečenja pri primerjavi vzorcev v stanju T6 različnih zlitinskih sistemov.  
 
Trdnostne lastnosti se v nobenem primeru zlitinskega sistema niso izboljšale s toplotno 
obdelavo T6, medtem ko direktno staranje (stanje T5) na 160 ali 180 °C ni imelo vpliva na 
spremembo mikrostrukture in trdoto vzorcev.  
 
Upoštevaje mikrostrukturo in mehanske lastnosti, je bilo ugotovljeno, da ima prisotnost iQC-
faze vpliv na povišanje napetosti tečenja in hkrati na zmanjšanje sposobnosti preoblikovanja 
zlitin pri temperaturah 25, 300 in 400 °C. S stališča trdnostnih lastnosti so zlitine v litem 
stanju boljše kot v stanju T6, med katerimi je imel največjo napetost tečenja vzorec zlitine  
Al-Mn-Cu-Si (247 MPa), in največjo trdoto (HV 1 = 120) vzorec iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si. 
Po drugi strani, pa zlitine po toplotni obdelavi kažejo na boljšo sposobnost preoblikovanja. 
Zlitine iz sistemov Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si po toplotni obdelavi so pri tlačnem 
preizkusu pri povišanih temperaturah izkazovale manj intenzivno poslabšanje trdnostnih 
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Abecedni seznam okrajšav in posebnih simbolov 
 
a število atomov 
Ad končni presek preizkušanca 
ar kvazikristalni mrežni parameter 
A0 začetni presek preizkušanca 
AES spektroskopija Augerjevih elektronov 
at. % atomski odstotki, delež 
BSE povratno sipani elektroni 
D difuzijski koeficient 
d mrežni parameter 
dp povprečna razdalja med atomi klasterjev 
DSC dinamična diferenčna kalorimetrija 
E elastični modul 
e število valenčnih elektronov 
EBSD metoda uklona povratno sipanih (odbitih) elektronov 
EDS energijsko disperzijska rentgenska spektroskopija 
evt. evtektik, evtektski 
F sila 
FFT hitra Fourierjeva transformacija 
g⃑  recipročni  mrežni vektor 
h končna višina preizkušanca 
ho začetna višina preizkušanca 
H-faza kvazikristalni heksagonalni aproksimant ikozaedrične faze 
(Al15Mn3Be2) 
HV vrednost trdote po Vickersu 
iQC ikozaedrični kvazikristal(i) 
L oznaka vzorca v litem stanju 
Δl skrček 
mas. % masni odstotki, delež 
mikroCT rentgenska računalniška mikrotomografija 
Rm natezna trdnost 
SEM vrstična elektronska mikroskopija 
SM svetlobna mikroskopija 
T oznaka vzorca v stanju po toplotni obdelavi, v stanju T6 (9-urno 
umetno staranje na 180 °C) oziroma oznaka za temperaturo 
t čas 
TEM presevna elektronska mikroskopija 
T4 oznaka toplotne obdelave, ki vključuje raztopno žarjenje, gašenje in 
naravno staranje 
T5 oznaka toplotne obdelave, ki vključuje umetno staranje neposredno 
po ulivanju 
T6 oznaka toplotne obdelave, ki vključuje raztopno žarjenje, gašenje 
in umetno staranje 
x srednja difuzijska dolžina 
XPS spektroskopije fotoelektronov 
XRD metoda rentgenske difrakcije 
XRF rentgenska fluorescenčna spektroskopija 
α-AlMnSi kvazikristalni kubični aproksimant ikozaedrične faze (Al15Mn3Si2) 
XV 
 
αAl trdna raztopina aluminija/ osnova/ matrica 
β-AlMnSi faza Al10Mn3Si 
εk deformacija ob porušitvi 
θ faza Al2Cu, uklonski kot 
θ' izločki v sistemu Al-Cu, ki so delno koherentni z osnovo αAl 
θ'' cone GP-II v sistemu Al-Cu, ki so koherentne z osnovo αAl 
σm tlačna trdnost 
τ zlato razmerje (τ ~ 1,618) 
τ1 faza Al29Mn6Cu4/ T-Al20Mn3Cu2/ Al21Mn3Cu2 







Kvazikristale so odkrili leta 1984 v zlitini iz sistema Al-Mn [1]. Kvazikristali so tretja oblika 
stanja materiala, poleg kristalnega in amorfnega stanja. Položaji atomov so urejeni, ampak z 
rotacijskimi simetrijami, ki imajo 5-, 8-, 10- ali 12-števne osi. Takih simetrij snovi v 
kristalnem stanju nimajo [2]. 
 
Kvazikristali izkazujejo posebne lastnosti: veliko električno upornost v primeru aluminijevih 
kvazikristalnih zlitin, ki narašča s stopnjo urejanja in pada s temperaturo, veliko krhkost in 
veliko trdoto pri sobni temperaturi, toda veliko žilavost in dobro preoblikovalnost pri 
povišanih temperaturah, majhno obrabo, dobro korozijsko in oksidacijsko obstojnost, majhno 
površinsko omočljivost [3]. V zadnjih letih so kvazikristalne faze postale zanimive tudi kot 
učinkoviti utrjevalni mikrostrukturni elementi znotraj večfaznih mikrostruktur nekaterih zlitin 
[4]. 
 
Kvazikristale so do sedaj odkrili že v več kot sto binarnih in ternarnih zlitinah. Približno 
polovica jih je metastabilnih in se jih lahko izdela le s hitrimi ohlajevalnimi tehnikami, kot je 
litje na vrteče kolo [5]. Najpogostejše zlitine, v katerih lahko nastajajo kvazikristalne faze, so 
zlitine na osnovi aluminija, bakra, niklja, titana,…, ki običajno vsebujejo še enega ali več 
drugih kovinskih zlitinskih elementov prehoda (Cu, Fe, Mn, Zn, Ni, Cr,…), redkozemeljskih 
elementov (Sm, Ce, Ho, Y) in ostalih (Si, Mg, Li, Te) [3]. 
 
V binarnih zlitinah Al-Mn se metastabilne kvazikristalne faze tvorijo le pri večjih 
ohlajevalnih hitrostih. V nekaterih primerih dodatek tretjega elementa, kot sta berilij in/ali 
silicij, olajša tvorbo kvazikristalnih faz v zlitini Al-Mn že pri manjših ohlajevalnih hitrostih 
[3–8].  
 
Cilj raziskav možnosti tvorbe kvazikristalnih faz, nastale mikrostrukture in možnosti 
nadaljnje toplotne obdelave zlitin s kvazikristalnimi fazami za doseganje boljših mehanskih 
lastnosti, je uporaba kvazikristalnih zlitin za strukturne aplikacije. Stremi se k čim boljšim 
mehanskim lastnostim aluminijevih zlitin ob hkrati ohranjeni majhni gostoti takih zlitin ter 
izdelavi zlitin z uporabo klasičnih tehnologij izdelave s področja sinteze kovinskih 
materialov. 
 
Začetek doktorskega dela je obsegal izdelavo zlitin Al-Mn-Be-Cu, Al-Mn-Be-Cu-Si in       
Al-Mn-Cu-Si z gravitacijskim ulivanjem v bakreno kokilo v nezaščiteni atmosferi. Pred tem 
je bila izdelana bakrena kokila v obliki standardnega nateznega preizkušanca s končnim 
premerom 5 mm. Po izdelavi kokile je bilo izvedenih več optimizacij oblike kokile, livnega 
postopka in preizkušanih parametrov s ciljem izdelave kakovostnih nateznih preizkušancev s 
postopkom gravitacijskega litja na zraku. Opravljeni so bili prvi natezni preizkusi zlitine Al-
Mn-Be-Cu. Kljub vsem optimizacijskim postopkom ulivanja in prilagoditvam oblike ter 
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dimenzije kokile, so bili na podlagi rezultatov nateznega preizkusa natezni preizkusi 
nadomeščeni s tlačnimi. Tlačni preizkusi so bili izvedeni na ulitih nateznih preizkušancih.  
     
V doktorskem delu je obravnavana tudi možnost celotne toplotne obdelave s staranjem 
kvazikristalnih zlitin Al-Mn-Be-Cu na zraku z željo izboljšanja nekaterih mehanskih lastnosti 
zlitin. Pri enakih parametrih toplotne obdelave T6 je bila izvedena tudi toplotna obdelava 
zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si z namenom možnosti primerjave zlitin v litem in 
toplotnoobdelanem stanju. 
 
Mikrostrukturna karakterizacija ulitih vzorcev in različno toplotnoobdelanih vzorcev je bila 
opravljena z metodami svetlobne mikroskopije, vrstične in presevne elektronske mikroskopije 
v povezavi z energijsko disperzijsko spektroskopijo in z metodo rentgenske fazne analize. Z 
namenom opredelitve povprečne kemijske sestave vzorcev je bila uporabljena tudi metoda 
rentgenske fluorescenčne spektroskopije. Z vzorcem zlitine Al-Mn-Be-Cu je bila ugotavljana 
primernost metode spektroskopije Augerjevih elektronov in metode spektroskopije 
fotoelektronov, vzbujenih z rentgenskimi žarki za preiskovane zlitine. 
 
Pomembna uporabljena metoda je bila metoda uklona odbitih elektronov, s katero so bili 
uspešno identificirani delci prisotne primarne faze v vseh treh sistemih zlitin, tako po litju kot 
po toplotni obdelavi. Področje metode preiskave kvazikristalnih faz z metodo uklona odbitih 
elektronov je še relativno slabo raziskano, zato je ta tematika obširneje predstavljena. 
 
Na ulitku zlitine Al-Mn-Be-Cu v obliki nateznega preizkušanca je bila uporabljena tudi 
metoda rentgenske računalniške mikrotomografije za ugotavljanje prisotne poroznosti. 
 
Mehanske lastnosti obravnavanih zlitin so bile ugotavljane z metodo merjenja trdote po 
Vickersu, z nateznimi preizkusi nekaterih ulitkov zlitin Al-Mn-Be-Cu ter tlačnimi preizkusi 
pri sobni temperaturi ter povišanih temperaturah, 300 °C in 400 °C. 
 
Mehanske lastnosti so odraz mikrostrukturne hierarhije v posamezni zlitini litega stanja ali 
stanja po toplotni obdelavi. Zato so skozi celotno doktorsko delo rezultati o mehanskih 













2 TEORETIČNE OSNOVE 
 
 
Kovinska gradiva v trdnem stanju imajo lahko amorfno ali kristalno strukturo. Značilno za 
amorfno strukturo je nepravilna razporejenost atomov in s tem red kratkega dosega, omejen le 
na bližnje sosede in ni periodičnega ponavljanja v prostoru. Po drugi strani pa kristalno stanje 
predstavlja urejeno notranjo zgradbo, kjer so gradniki (atomi, molekule, ioni) pravilno 
periodično razporejeni v prostoru. Vsaka točka ima identično okolico, pri čemer se taka 
urejenost ponavlja tako, da se lega gradnikov in njihovo zaporedje ponavljata v različnih 
smereh z značilnim vzorcem in s tem se ustvarja red dolgega dosega [10, 11].  
 
Leta 1982 so odkrili kvazikristale v zlitini iz sistema Al-Mn [12]. Kvazikristalno stanje je 
tretja oblika stanja materiala, poleg amorfnega in kristalnega. Položaji atomov so urejeni, 
ampak z rotacijskimi simetrijami, ki imajo 5-, 8-, 10- in 12-števne osi. Teh snovi v kristalnem 
stanju nimajo [2]. Kvazikristali sodijo med kompleksne kovinske spojine in imajo poleg 
aperiodične zgradbe veliko osnovno celico z nekaj deset do več tisoč atomov. Osnovna celica 
je sestavljena iz klasterjev, pogosto z ikozaedrično simetrijo. Klasterji so nadalje sestavljeni iz 
več lupin. Med kompleksne kovinske spojine spadajo tudi spojine s periodično zgradbo in 
veliko osnovno celico s klastersko podzgradbo. Klasterji, ki jo sestavljajo, so lahko enaki kot 





2.1.1. Zgradba kvazikristalov 
 
Glavna značilnost kvazikristalne strukture so prepovedane simetrije za periodične kristale in 
kvaziperiodičnost leg atomov. Struktura kvazikristalov ne kaže nobene periodičnosti, pa 
vseeno so lege gradnikov glede na izbran gradnik točno določene, tako da ima struktura 
kvazikristalov red dolgega dosega. Red dolgega dosega definirata dva vektorja recipročnega 
prostora (𝑔1⃑⃑⃑⃑ , 𝑔2⃑⃑⃑⃑ ). Razmerje med njunima absolutnima vrednostima znaša 𝜏 = (1 + √5)/2 , 
imenovano zlato razmerje. Zaporedje teh vektorjev poteka po Fibonaccijevem zaporedju, kjer 
je vsak člen zaporedja vsota prejšnjih dveh (1, 1, 2, 3, 5, 8, …). To zaporedje ni niti 
periodično, niti naključno, pravzaprav oboje, torej nekakšna enodimenzionalna 
kvaziperiodičnost, kjer niz števil ni periodičen, a vendar se lahko vsako naslednje število 
napove [14–16].  
 
Okoli leta 1974, je poskušal Roger Penrose postaviti podobno zaporedje v dveh dimenzijah. 
Znano je, da ravnine ni mogoče prekriti s pet- ali sedemkotniki, ampak le s trikotniki, 
štirikotniki ali šestkotniki (slika 2.1). Kvazikristali imajo 5-, 8-, 10- ali 12-števne sučne osi. S 
tako rotacijsko simetrijo kvazikristali tvorijo ikozaedrično, oktagonalno, dekagonalno in 
dodekagonalno osnovno strukturo. Kot že omenjeno, z ustreznimi dvodimenzionalnimi liki s 
takšno simetrijo ni mogoče v celoti prekriti ploskve oziroma se liki prekrivajo. Penrose pa je 
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za prekrivanje uporabil dva različna romba namesto petkotnikov, ki s posebnim 





Slika 2.1: Prekritje ploskve a) s trikotniki, kvadrati in šestkotniki, ki imajo kristalografsko dovoljene 




Slika 2.2: Prikaz dvodimenzionalne kvaziperiodičnosti: a) Penrosejev vzorec in b) široki in ozki romb 
[3] 
 
Široki romb ima notranja kota 72 in 108°, ozki romb pa 144 in 36°. Vse stranice obeh rombov 
so enako dolge, razmerje ploščin širokega in ozkega romba pa je po izrazu {2.1}:  
 
𝜏 = (1 + √5)/2   {2.1}[13], 
 
kar je enako razmerju med diagonalo in stranico v pravilnem  petkotniku [3].  
 
V obeh primerih vzorcev ni periodičnosti, a obstajajo določeni elementi ureditve pri 
razporeditvi rombov oziroma atomov: 
 
- V vzorcu je mogoče najti zadostno velike delce s petštevno simetrijo; 
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- Struktura je kvaziperiodična – na določenih razdaljah se pojavlja značilnost večjega 
območja; 
- Vzorec ima simetrijske podobnosti, ki se kažejo v kvaziperidičnosti in so prikazane s 
t.i. Ammanovimi črtami (slika 2.3), kjer razmerje med dolžinama L in S ustreza 




Slika 2.3: Ammanove črte v Penrosejevem vzorcu [3] 
 
Ammanove črte na Penroseovem vzorcu kažejo rotacijsko simetrijo in red dolgega dosega, če 
so v vsakem rombu vrisane primerne črte. Te potekajo v petih različnih smereh – petštevna 
simetrija. V vsaki smeri so med njimi kratke S in dolge L razdalje, razmerje L/S pa je 
ponovno enako 𝜏, zaporedje kratkih in dolgih črt pa sledi Fibonaccijevem zaporedju [3].  
 
 
Za razlago kvazikristalne strukture je pomemben Penroseov teoretični model, ki pojasnjuje 
način zapolnitve tridimenzionalnega prostora. Le-ta razlaga, da so kvazikristali iz dveh ali več 
osnovnih celic, ki so tesno skupaj. Popolno zasedenost prostora je mogoče doseči z uporabo 
dveh različnih romboedrov, ki predstavljata dve vrsti osnovnih celic [13].  
Eksperimenti pa ne potrjujejo obstoja Penroseovih osnovnih celic, ampak prisotnost različnih 
klasterjev, ki sestavljajo kvazikristale. Če so klasterji z ikozaedrično simetrijo, z njimi ni 
mogoče v celoti zapolniti prostora. Zato se ti delno prekrivajo ali pa vmes ostaja prazen 
prostor, ki je zapolnjen s povezovalnimi atomi. V primeru prekrivanja klasterjev so nekateri 
atomi znotraj dveh ali več osnovnih celic, kar pri periodičnih kristalih ni mogoče. Če pa je 
med klasterji prazen prostor zaseden s povezovalnimi atomi, so ponavljajoči se enakovrstni 
gosto zloženi klasterji v prostoru čimbolj skupaj in tvorijo osnovno celico [13].  
 
 
Klasterji so sestavljeni iz več lupin, katerih najpogostejša geometrijska lika sta pentagonalni 






Slika 2.4: Poliedra z ikozaedrično simetrijo: a) pentagonalni dodekaeder (omejen z dvanajstimi 
petkotnimi ploskvami)  in b) ikozaeder (omejen z dvajsetimi trikotniki) [3] 
 
Ikozaedrični kvazikristali (iQC) so torej spojine, ki imajo petštevno simetrijo in klastersko 
zgradbo. Najpomembnejši in najpogostejši klasterji so Mackayev, Tsaijev in Bergmanov 
klaster, ki se med seboj razlikujejo po značilnosti kratkega dosega [13, 14]. Tako ima na 
primer Mackayev klaster tri lupine in skupaj 54 atomov (slika 2.5) [13].  
 
Posamezni klasterji se med seboj razlikujejo po značilnem razmerju med kvazikristalno 
konstanto ar in povprečno razdaljo med atomi klasterjev dp. Prav tako so pomembne značilne 
optimalne elektronske koncentracije za posamezne vrste klasterjev [17, 18], kar pa je 





Slika 2.5: Primer dvojnega Mackayevega klasterja za kvazikristalni aproksimant α-Al-Mn-Si: a) 
središčni Al-Si-ikozaeder, b) Al-ikozidodekaeder, c) nad središčem petkotnih ploskev ikozidodekaedra 
so atomi mangana, ki tvorijo ikozaeder s podobnim premerom kot ga ima ikozidodekaeder, d) 






2.1.2 Izdelava kvazikristalov in kvazikristalnih zlitin 
 
Za izdelavo monokvazikristalnih zlitin so poznane tri uspešne tehnike, ki vključujejo proces 
strjevanja direktno iz taline. Te so:  prosta rast iz taline (najenostavnejša tehnika izdelave 
monokvazikristalov), Bridgmanova tehnika in Czochralskijeva tehnika [2, 19].  
 
Tehnično najenostavnejša metoda rasti monokristalov in monokvazikristalov temelji na 
počasnem ohlajanju taline določene sestave po natančno določenem temperaturnem programu 
v ustrezni posodi. Po začetnem homogeniziranju taline pri temperaturi nad temperaturo 
likvidus zlitine se talino zelo počasi ohlaja, da so razmere blizu ravnotežnim. Postopek se 
zaključi z izlitjem preostale taline pri izbrani končni temperaturi. Postopek je precej 
enostaven, vendar zahteva natančno izbiro kemijske sestave taline in temperature skladno s 
faznim diagramom [2, 19].  
 
Bridgmanova tehnika vključuje lonček s talino primerne sestave, ki je navpično postavljen v 
peč, v kateri je natančno določen temperaturni gradient. V lončku poteka počasno gibanje 
taline, strjevanje pa se začne v spodnjem koničastem delu. Izbor začetne kemijske sestave 
zlitine in temperature peči poteka skladno s faznim diagramom.  
 
Pri Czochralskijevi tehniki je kal kvazikristala potopljena v talino primerne kemijske sestave. 
Temperatura postopka je izbrana tako, da je na fazni meji trdno-tekoče meniskus. Rastoč 
(kvazi)kristal je nato potrebno enakomerno vleči iz taline. 
 
Po drugi strani pa so polikvazikristalne zlitine sestavljene iz več kvazikristalnih zrn z 
različnim orientacijami. Polikvazikristalne zlitine se delijo na stabilne in metastabilne. 
Nastanek stabilnih kvazikristalnih faz je mogoče načrtovati glede na znane ravnotežne fazne 
diagrame, medtem ko nastanek metastabilnih kvazikristalnih faz ni možno opisati z 
ravnotežnimi termodinamskimi pravili. 
 
Najenostavnejši način izdelave stabilnih kvazikristalnih faz vključuje uporabo čistih 
komponent, litje v ingote ter kasnejšo toplotno obdelavo. Vsi postopki potekajo praviloma v 
inertni atmosferi ali vakuumu zaradi siceršnje možnosti oksidacije. V zlitinah, kjer nastaja 
iQC-faza in pri večini koncentracij, praviloma nastanejo kvazikristalne faze s peritektsko 
reakcijo v visokotemperaturnem območju, kjer kristalna faza reagira s preostalo talino. Primer 
sinteze stabilnih kvazikristalnih faz se pojavlja na primer v zlitini iz sistema Al-Cu-Fe. 
 
Za izdelavo zlitin z metastabilnimi kvazikristalnimi fazami se uporablja tehnike hitrega 
strjevanja, kot so: litje na vrteče kolo, plinska atomizacija, mehansko legiranje, itd. Cilj 
hitrega strjevanja je doseči nastanek metastabilnih (kvazikristalnih) faz in jih ohraniti do 
sobne temperature. Primer tehnike hitrega strjevanja, kot je litje na vrteče kolo, vključuje 







. Rezultat litja so tanki trakovi ali luske. Procesni parametri močno vplivajo na razvoj 




Praktični primer sinteze metastabilnih kvazikristalnih faz so zlitine iz sistema Al-Mn-Be, lite 
na vrteče kolo [3, 12, 19, 20]. 
 
V zadnjem času se razvijajo livarske tehnike, kjer nastanejo kvazikristali v določenih zlitinah 




), primer so zlitine iz sistema Al-Mn z dodatki 
berilija (in bakra) pri gravitacijskem ulivanju v bakreno kokilo [21–24].  
 
2.1.3 Vrste kvazikristalov 
 
Običajno se kvazikristalne faze pojavljajo v binarnih ali ternarnih zlitinskih sistemih. Eden od 
možnih načinov razdelitve kvazikristalov je na dve glavni skupini in sicer: ikozaedrični (iQC) 
in poligonalni kvazikristali. Poligonalni kvazikristali so periodični v eni smeri in 
kvaziperiodični v dveh smereh, po drugi strani pa so iQC kvaziperiodični v treh smereh in ne 
posedujejo nobene periodične smeri. Simetrija, ki določa tip ali vrsto kvazikristala, je tako 
določena z uklonskim vzorcem. iQC se med drugim pojavljajo v sistemih Al-Mn, Al-Mn-Si, 
Al-Mn-Be, Al-Mn-Be-Cu, Al-Li-Cu, Cr-Ni. Nadalje pripadajo skupini poligonalnih 
kvazikristalov faze v sistemih V-Ni-Si, Mn-Si, Mn-Si-Al (oktagonalni), Al-Cu-Mn, Al-Cu-Fe, 
Al-Cu-Ni (dekagonalni) ter Cr-Ni, V-Ni, V-Ni-Si (dodekagonalni kvazikristali) [25]. 
 
Vrste kvazikristalov je mogoče opredeliti tudi glede na glavni zlitinski element in sicer: zlitine 
aluminija, bakra, galija, magnezija, niklja, tantala, titana, itd. [26]. 
 
Tretji način razvrščanja kvazikristalov je glede na njihovo stabilnost. Med metastabilne 
kvazikristale prištevamo prvo odkrito kvazikristalno iQC-fazo iz sistema Al-Mn (pa tudi 
dodekagonalno), dodekagonalno fazo iz sistema Ni-Cr, itd. Metastabilne kvazikristalne faze 
nastajajo pri hitrem ohlajanju taline ali z razpadom zlitin v amorfnem stanju. Po drugi strani 
pa je mogoče najti stabilne kvazikristalne faze v sistemih Al-Cu-Fe, Al-Pd-Mn, Al-Pd-Re, 
Mg-Zn, Ti-Zr in drugih. Stabilne kvazikristalne faze nastajajo pri manjših hitrostih ohlajanja 
in se običajno pojavljajo v določenem ozkem koncentracijskem območju ravnotežnih faznih 
diagramov [3, 25]. 
 
Aluminijeve kvazikristale se lahko deli glede na kemijske elemente, ki jih sestavljajo. Za vsak 
kemijski element je mogoče določiti razmerje med številom valenčnih elektronov e in 
številom atomov a (razmerje e/a). Tako se delijo kvazikristali na sp- ali spd- kvazikristale 
(tabela 2.1). Primer prvih so kvazikristali, ki vsebujejo elemente s s- in p- valenčnimi 
elektroni (Si, Mg, Zn, …), primer spd- kvazikristalov pa so kvazikristali, ki vsebujejo 
elemente prehodnih kovin (V, Cr, Mo, Mn, …) [3]. Za sp- kvazikristale je povprečno število 
elektronov na atom okoli 2,0–2,2, medtem ko je to razmerje za spd- kvazikristale približno 
1,8 (tabela 2.1). To velja ob upoštevanju negativne valence prehodnih elementov po 











e/a ~ 2.0–2.2 
spd- kvazikristali 
Mackayev tip 
e/a ~ 1.7–1.9 





Al-TM (TM = V, Cr, M, Ru, Re, …) 
Al-(Mn, Cr)-{Si, Ge} 
 
Dekagonalne faze 
Al-TM (TM = Mn, Fe, Co, Pd) 
Al-{Cu, Ni, Pd}-TM (TM = Fe, Mn, Co, Rh, Ir) 




Al-Cu-TM (TM = Fe, Ru, Os) 




Al-{Cu,Ni}-TM (TM = Co, Rh, Ir) 
Al-Pd-TM (TM = Mn, Re) 
 
V preiskovanih zlitinah Al-Mn-Be-Cu, Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si bo upoštevaje 
tabelo 2.1 in [18] ikozaedrična kvazikristalna faza z Mackayevim tipom klasterja nastajala pri 
razmerju e/a približno 1,7–1,9.   
 
Navsezadnje je razdelitev kvazikristalov mogoča tudi glede na to, ali so nastali naravno ali ne, 
saj so leta 2009 odkrili prvi naravni kvazikristal v vzorcu minerala iz kolekcije muzeja Museo 
di Storia Naturale Univerze v Firencah [29]. 
 
2.1.4 Lastnosti kvazikristalov 
 
Posebna urejenost gradnikov kvazikristalov je razlog, da kvazikristali izkazujejo posebne 
lastnosti, kot so majhna toplotna prevodnost, velika električna upornost aluminijevih 
kvazikristalnih zlitin, ki narašča s stopnjo urejanja in pada s temperaturo, velika krhkost in 
velika trdota pri sobni temperaturi, toda velika žilavost in preoblikovalnost pri povišanih 
temperaturah, dobra korozijska in obrabna odpornost, dobra oksidacijska obstojnost, majhna 
površinska omočljivost, biokompatibilnost, visoka odpornost proti radiaciji [2, 3, 30–32].  
 
2.1.5 Ikozaedrična kvazikristalna faza 
 
Ikozaedrična kvazikristalna faza (iQC-faza) v zlitinah is sistema Al-Mn-Be(-Cu) ima visoko 
trdoto, zato postaja zanimiva tudi kot utrjevalna mikrostrukturna sestavina znotraj večfaznih 
mikrostruktur oziroma predstavlja dodaten način utrjevanja zlitin [5, 13, 14, 21, 32–35]. V 
sistemu Al-Mn, v katerem so tudi prvič odkrili kvazikristalno fazo, nastaja iQC-faza le pri 
velikih ohlajevalnih hitrostih (npr. pri ulivanju na vrteče kolo), [1], in pri vsebnosti mangana 
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vsaj 6 at. % [13, 32]. V zlitinah iz sistema Al-Mn pa dodajanje berilija in bakra povzroči 
povečano nagnjenost zlitin k tvorbi iQC-faze že pri manjših vsebnostih mangana in manjših 
ohlajevalnih hitrostih, na primer pri gravitacijskem ulivanju s podtlakom ali brez [13, 14]. Pri 
strjevanju v sistemih Al-Mn-Be(-Cu) in Al-Mn-Be(-Cu)-Si poleg iQC-faze in faze αAl, lahko 
med drugim nastanejo tudi kristalne faze aproksimantov, heksagonalni, ortorombski ali 
kubični aproksimant [4, 6–8, 13, 14, 23,  36–45].  
 
Kvazikristalni aproksimanti so na splošno kristalne faze s periodičnostjo, ki sledi 
Fibonaccijevem zaporedju kot kvazikristalne faze. Aproksimanti imajo zelo podobno 
kemijsko sestavo kot pripadajoči kvazikristali. Velikokrat služijo pri študiji pripadajočih 
kvazikristalov [14]. 
 
V sistemu Al-Mn-Be(-Cu) se pojavlja H-faza – kvazikristalni aproksimant ikozaedrične faze, 
ki naj bi nastala iz faze μ-Al4Mn ob hitrejšem ohlajanju zlitine Al-Mn [32]. V 
večkomponentnem sistemu kot je Al-Mn-Be pa nastaja kristalna faza aproksimanta 
Al15Mn3Be2. Novejša literatura jo označuje kot H1-faza, ki izkazuje heksagonalno strukturo z 
mrežnima parametroma a = 1,2295 nm in c = 2,4634 nm [8]. Njena struktura je v tesni 
povezavi s strukturo faze μ-Al4Mn, saj ima podoben parameter c in hkrati podoben parameter 
a, zmanjšan za faktor τ. Po drugi strani pa [32] opaža transformacijo H-faze iz faze λ-Al4Mn v 
ozkem območju hitrosti rasti zlitine Al-Mn-Be z uporabo Bridgmanove tehnike. Njena 
struktura je v tesni povezavi z iQC-fazo iz sistema Al-Mn in je predstavljena z nepopolnim 
Mackayevim ikozaedrom oziroma psevdo l13-klasterji v osnovni celici.     
 
V sistemu Al-Mn-Be-Si se ob nezadostni hitrosti ohlajanja zlitine pojavi namesto iQC-faze, 
kubični aproksimant oziroma kristalna faza α-Al-Mn-Si (Al15Mn3Si2) [40, 45]. Poseduje 

















2.2 Fazni diagrami 
 
V nadaljevanju so opisani binarni, ternarni in eden kvaterni fazni diagram. V primeru 
ternarnih faznih diagramov, so obravnavani le trokomponentni sistemi zlitin, bogati z 
aluminijem. Sistem Al-Mn-Cu-Si je edini poznan kvaterni diagram v primeru 
štirikomponentnih zlitin. Petkomponentnega faznega diagrama Al-Mn-Be-Cu-Si ni.  
 
2.2.1 Binarni fazni diagrami 
 
2.2.1a  Al-Mn 
 
V sistemu Al-Mn poteka več peritektskih reakcij, evtektska reakcija, evtektoidne in 
peritektoidne premene ter več alotropskih modifikacij v manganovem kotu faznega diagrama 
(slika 2.6a). V aluminijevem kotu (slika 2.6b) je prisotna najprej trdna raztopina aluminija αAl, 
ki topi do 0,62 at. % Mn. Pri temperaturi približno 658 °C in 0,62 at. % Mn poteka evtektska 
reakcija oblike: L → (αAl + Al6Mn). Z večanjem deleža mangana v zlitini in/ali višanjem 




Slika 2.6: a) Fazni diagram Al-Mn [46] in b) aluminijev kot faznega diagrama Al-Mn [47] 
 
 
Poleg ravnotežnih reakcij nastopa v sistemu Al-Mn tudi več metastabilnih procesov, na 
primer: izločanje številnih metastabilnih faz G med razpadom prenasičene trdne raztopine 
aluminija, martenzitna premena ε v metastabilno feromagnetno fazo τ, možnost izoblikovanja 
dveh kvazikristalnih faz s 5- in 10-števno simetrijo med hitrim strjevanjem zlitine, itd [46, 48, 





2.2.1b  Al-Be 
 
Ravnotežne faze, ki nastopajo v sistemu Al-Be so: trdna raztopina na osnovi aluminija αAl, ki 
vsebuje do 0,3 at. % Al ter trdni raztopini na osnovi berilija, ki topita zanemarljivo majhno 
količino aluminija (nizkotemperaturna faza αBe in visokotemperaturna faza βBe). V sistemu 
Al-Be poteka reakcija evtektskega tipa pri približno 644 °C (917 K) in 2,4–2,7 at. % Be [46, 




Slika 2.7: a) Fazni diagram Al-Be [53] in b) Aluminijev kot faznega diagrama Al-Be [53] 
 
2.2.1c  Al-Cu 
 
Sistem Al-Cu je kompleksen, v katerem poteka več peritektskih reakcij in evtektoidnih ter 
peritektoidnih premen, monotektska in dve evtektski reakciji (slika 2.8). V zlitinah, bogatih z 
aluminijem, poteka evtektska reakcija L → (αAl + θ-Al2Cu), pri čemer se evtektska točka 




Slika 2.8: Fazni diagram Al-Cu [46] 
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2.2.1d  Al-Si 
 
Sistem Al-Si je enostaven evtektski sistem, v katerem nastopata trdni raztopini na osnovi 
aluminija in silicija (αAl in βSi), slika 2.9. Maksimalna topnost silicija v trdni raztopini 
aluminija je približno 1,5 at. % pri evtektski temperaturi 577 °C in se zmanjšuje vse do 0,5 at. 
% pri 300 °C. Po drugi strani pa je maksimalna topnost aluminija v trdni raztopini silicija 




Slika 2.9: Fazni diagram Al-Si [46] 
 
2.2.1e  Be-Mn 
 
Za dvokomponentni sistem Be-Mn ni poznanega faznega diagrama. Ugotovljena je bilo, da v 
sistemu nastopajo intermetalne faze Be12Mn, Be2Mn ter Be8Mn. Poleg intermetalnih faz so 
prisotne še alotropske modifikacije berilija in mangana [3, 13, 46].  
 
2.2.1f  Be-Cu 
 
Na sliki 2.10 je prikazan binarni fazni diagram sistema Be-Cu, v katerem med drugim 
nastopata dve peritektski reakciji, dve evtektoidni premeni ter evtektska reakcija. V tem 
sistemu sta pomembni fazi αBe in δ-Be2Cu, ker se lahko pojavita v aluminijevem kotu sistema 






Slika 2.10: Fazni diagram Be-Cu [53] 
 
2.2.1g  Cu-Mn 
 
Podatkov o binarnem faznem diagramu Cu-Mn je malo [46, 53, 54], slika 2.11. Večkrat je 
omenjen obstoj urejenih faz s približno sestavo Cu5Mn in Cu3Mn. Vir [53] omenja prisotnost 
treh urejenih faz γ1, γ2 in γ3, bogatih z bakrom, ki nimajo možnosti nastanka v aluminijevem 










2.2.1h  Mn-Si 
 
Binarni fazni diagram Mn-Si je kompleksen, kjer med drugim poteka pet peritektskih in tri 
evtektske reakcije, peritektoidna in evtektoidna premena ter dve alotropski modifikaciji 
mangana (slika 2.12). Iz binarnega sistema Mn-Si ne izhaja nobena faza, ki bi se lahko 
pojavila v aluminijevem kotu trokomponentnega sistema, razen trdne raztopine na osnovi 




Slika 2.12: Fazni diagram Mn-Si [46] 
 




Slika 2.13: Fazni diagram Be-Si [55] 
 
Za sistem Be-Si je značilna skoraj popolna netopnost v trdnem stanju (slika 2.13). Prisotna je 
alotropska transformacija berilija βBe → αBe pri temperaturi okoli 1270 °C [46] oziroma 1254 
°C [55]. Ocenjena evtektska temperatura je med 1090 °C in 1085 °C, pri sestavi 33–35 at. % 
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Si [46, 55]. V aluminijevem kotu trikomponentnega sistema je možen nastanek trdne 
raztopine na osnovi silicija, βSi in berilija, αBe.  
 
2.2.1j  Si-Cu  
 
Na sliki 2.14 je predstavljen fazni diagram zlitinskega sistema Si-Cu. V sistemu nastopa več 
reakcij: dve peritektski in dve evtektski reakciji ter pet evtektoidnih in pet peritektoidnih 
premen [46]. Glede na kasneje obravnavan večkomponentni sistem Al-Cu-Si je v binarnem 




Slika 2.14: Fazni diagram Si-Cu [46] 
 
2.2.2 Ternarni fazni diagrami 
 
2.2.2a  Al-Mn-Be 
 
V literaturi [52] je mogoče najti aluminijev kot sistema Al-Be-Mn (slika 2.15a), ki izkazuje 
štiri območja primarne kristalizacije: trdna raztopina na osnovi aluminija αAl, Al6Mn, 
trikomponentna spojina Al15Mn3Be2 ter čisti berilij. Faza Al15Mn3Be2 je v starejši literaturi 
omenjena tudi kot faza T, novejša literatura [8] pa jo označuje s H1 in definira kot kristalni 
heksagonalni aproksimant iQC-fazi v zlitinah iz sistema Al-Mn-Be. Skozi celotno doktorsko 
delo je faza aproksimanta Al15Mn3Be2 označena kot H-faza.  
 
Faze, ki se v tem sistemu še lahko pojavijo so μ-Al4,12Mn, λ-Al4Mn in Be4AlMn (slika 2.15b). 
Fazi λ-Al4Mn in μ-Al4,12Mn imata veliki osnovni celici s heksagonalno strukturo, ter sta blizu 
kemijski sestavi za iQC-fazo. 
 
Literatura [52] ne predvideva nastanka ravnotežne faze Be4AlMn v aluminijevem kotu, 
medtem ko novejši viri [56, 57] potrjujejo njen nastanek v ternarni zlitini iz sistema Al-Mn-






Slika 2.15: Fazni diagram Al-Mn-Be: a) aluminijev kot sistema Al-Mn-Be [52] ter b) shematski prikaz 
površine likvidus v aluminijevem kotu sistema Al-Mn-Be [56] 
 
 
2.2.2b  Al-Mn-Cu 
 
V aluminijevem kotu faznega diagrama Al-Mn-Cu nastopa večje število invariantnih 
ravnotežij, večinoma prehodnega tipa (slika 2.16a). Poleg trdne raztopine aluminija αAl, so 
prisotne štiri stabilne intermetalne faze: Al6Mn, Al4Mn, θ-Al2Cu in τ1-Al29Mn6Cu4. Slika 




Slika 2.16: Fazni diagram Al-Mn-Cu: a) površina likvidus v aluminijevem kotu sistema in b) izotermni 





2.2.2c  Al-Mn-Si 
 
Aluminijev kot sistema Al-Mn-Si ima precej zapleteno obliko (slika 2.17). Faze Al6Mn, trdna 
raztopina na osnovi silicija βSi in Al15Mn3Si2 (α-AlMnSi) so v ravnotežju s trdno raztopino 
aluminija αAl. Pri neravnotežnih razmerah strjevanja pa se lahko pojavita tudi fazi Al4Mn in 
Al
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Slika 2.17: Fazni diagram Al-Mn-Si: a) površina likvidus sistema Al-Mn-Si [59] in b) površina 
likvidus v aluminijevem kotu sistema [52] 
 
2.2.2d  Al-Be-Cu 
 
Aluminijev kot ternarnega faznega diagrama Al-Be-Cu izkazuje prisotnost faz αBe, θ-Al2Cu in 













2.2.2e  Al-Be-Si 
 
Robni binarni sistemi Al-Be, Al-Si in Be-Si so evtektskega tipa in prav tako je sistem Al-Be-
Si enostaven evtektski sistem, kjer se ne tvorijo ne binarne ne ternarne spojine (slika 2.19). 









2.2.2f  Al-Cu-Si 
 
Aluminijev kot sistema Al-Cu-Si je prikazan na sliki 2.22, kjer so vidna področja primarne 
kristalizacije: αAl, βSi ter θ-Al2Cu. Pri temperaturi 500–525 °C in 26–31 mas. % Cu ter 5,0–6,5 
mas. % Si poteka ternarna evtektska reakcija. V sistemu se ne tvori nobena ternarna spojina 






Slika 2.20:  Fazni diagram Al-Cu-Si: a) izračunana površina likvidus v aluminijevem kotu sistema 
[66] in b) izračunan vertikalni rez pri 4 mas. % Cu [65]  
 
 
2.2.3 Kvaterni fazni diagram Al-Mn-Cu-Si 
 
O štirikomponentnem sistemu Al-Mn-Cu-Si je mogoče najti nekaj podatkov [52, 67], medtem 
ko sistemi z berilijem (Al-Be-Cu-Si, Al-Be-Mn-Si in Al-Be-Cu-Mn) niso poznani. 
 
V sistemu se ne tvori nobena kvaterna spojina, vendar pa se nekaj bakra raztaplja v fazi 
Al15Mn3Si2 (α-AlMnSi). Na sliki 2.21 je prikazan aluminijev kot sistema Al-Cu-Mn-Si, kjer 
je viden potek več binarnih, ternarnih in invariantnih kvaternih reakcij (tabela 2.2). V 
neravnotežnih razmerah se pojavlja faza Al6Mn tudi v zlitinah, kjer so stabilne druge faze z 
manganom. Slednja se pojavlja zlasti v komercialnih zlitinah, kjer se ostali elementi 
raztapljajo v fazi Al6Mn in je tako onemogočen nastanek ravnotežnih faz. Z naraščanjem 







Slika 2.21: Aluminijev kot sistema Al-Mn-Cu-Si [52] 
 
Tabela 2.2. Reakcije, ki potekajo v sistemu Al-Mn-Cu-Si (E – oznaka za reakcijo 














L → αAl + θ-Al2Cu 33,0 - - 548 E 
L → αAl + Al6Mn - 1,9 - 658 E 
L → αAl + βSi - - 12,5 577 E 
L → αAl + θ-Al2Cu + Al20Mn3Cu2 32,5 0,6 - 547 E 
L + Al6Mn → αAl + Al20Mn3Cu2 14,8 0,9 - 616 PR 
L → αAl + θ-Al2Cu + βSi 27,0 - 5,0 525 E 
L → αAl + Al15Mn3Si2 + βSi - 1,0 12,0 575 E 
L + Al6Mn → αAl + Al15Mn3Si2 - 2,5 1,5 648 PR 
L → 











L + Al20Mn3Cu2 → 











L + Al6Mn → 













2.3 Utrjevanje kovin in aluminijevih zlitin 
 
Čisti aluminij praktično ni uporaben za strukturne aplikacije. Zato se skoraj vse izdelke iz 
aluminija proizvaja z uporabo (čistega) aluminija in številnih dodatnih legirnih elementov za 
zagotavljanje določenih lastnosti končnega izdelka [47]. 
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Mehanske lastnosti aluminijevih zlitin, kot je trdnost je mogoče povišati s preoblikovanjem v 
hladnem in / ali z različnimi toplotnimi obdelavami. Toplotnoobdelovalne aluminijeve zlitine 
vsebujejo enega ali več topnih elementov, kot so baker, litij, magnezij, silicij, cink, ki sami ali 
v kombinaciji z ostalimi elementi lahko tvorijo faze, ki utrdijo končno zlitino. Tako lahko 
toplotnoutrjevalne zlitine aluminija z bakrom (serija 2XXX) dosegajo mehanske lastnosti 
podobne nekaterim jeklom. Kombinacija velike trdnosti in majhne gostote zlitine je 
pomembna, ko je zahtevana majhna masa končnega izdelka. Medtem ko je možno nekatere 
mehanske lastnosti zlitin izboljšati, pa se običajno istočasno določene poslabšajo. Tak primer 
je povišanje natezne trdnosti, ki lahko vodi do zmanjšanega raztezka in lomne žilavosti. Z 
določeno toplotno obdelavo pa je možno doseči optimalne mehanske lastnosti oziroma 
optimalno kombinacijo več mehanskih lastnosti [68]. 
 
Na splošno je utrjevanje aluminijevih zlitin posledica več utrjevalnih mehanizmov, kot 
utrjevanje trdne raztopine, zmanjšanje kristalnih zrn osnove αAl, z delci, s toplotno obdelavo 
(precipitacijsko ali izločevalno utrjevanje), itd. Poleg tega pa je zadnja leta veliko raziskav 
namenjenih utrjevanju aluminijevih zlitin s trdimi kvazikristalnimi fazami [13, 14, 33].  
 
Utrjevanje v kovinah poteka s pomočjo več mehanizmov, ki zavirajo oziroma ovirajo gibanje 
dislokacij preko: 
 
- Trdne raztopine; 
- Zmanjšanja velikosti zrn (večanjem števila kristalnih mej); 
- Preoblikovanja v hladnem (deformacijsko utrjevanje); 
- Izločanja (izločevalno ali precipitacijsko utrjevanje) in 
- Disperzije [47, 69].  
 
Po drugi strani se deli mehanizme utrjevanja v (aluminijevih) zlitinah glede na to ali potekajo 
v toplotnoobdelovalnih zlitinah (izločevalno utrjevalne zlitine) ali ne [70]. Utrjevanje preko 
zmanjšanja kristalnih zrn, trdne raztopine in deformacije v hladnem poteka načeloma v 
enofazni zlitini oziroma trdni raztopini, medtem ko je za disperzijsko in izločevalno utrjevanje 
potrebna sekundarna faza [47, 69, 70]. 
 
2.3.1 Utrjevanje trdne raztopine  
 
Intersticijski ali substitucijski atomi v osnovni mreži kovine povečujejo trdnost matičnemu 
materialu. Napetostna polja, ki nastanejo okoli raztopljenih atomov, reagirajo z napetostnimi 
polji premikajoče se dislokacije, s čimer povečujejo napetost, potrebno za plastično 
deformacijo. Drugače povedano, dodani tuji atomi povzročijo deformacijo, ki lahko zasidra 
dislokacije. Učinek utrjevanja z vgrajevanjem tujih atomov je odvisen od razlike v velikosti 
atomskih polmerov atomov osnovnega materiala in dodanih atomov ter od koncentracije 
raztopljenih tujih atomov [69–71]. 
 
Glavne aluminijeve zlitine, ki se utrjujejo z legiranjem in tako preko trdne raztopine (običajno 
v kombinaciji z deformacijo v hladnem), so zlitine iz sistema Al-Mg (serija 5XXX), kjer se 
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vsebnost magnezija giblje med 0,5 do 6,0 mas. %. Običajno se dodaja tudi krom ali mangan 
pa tudi cirkonij za zmanjševanje kristalnih zrn. Slika 2.22 prikazuje vpliv deleža magnezija v 





Slika 2.22: Povezava med natezno trdnostjo, raztezkom in vsebnostjo magnezija v nekaterih 
komercialnih zlitinah iz sistema Al-Mg (prekinjena črta – raztezek in polna črta – natezna trdnost) 
[70] 
 
2.3.2 Utrjevanje z zmanjšanjem kristalnih zrn 
 
Meja med posameznimi kristalnimi zrni je ovira za dislokacije oziroma zaustavi premikanje 
dislokacij. Tako je mogoče z zmanjšanjem kristalnih zrn in s tem posledično povečanim 
številom mej med zrni, povečati trdnost materialu. Zmanjšanje kristalnih zrn povišuje poleg 
trdnosti tudi žilavost določenim zlitinam. Utrjevanje kovin s pomočjo zmanjšanja kristalnih 
zrn se imenuje tudi Hall-Petchovo utrjevanje [71]. 
 
Potrebno je omeniti, da v primeru velikokotnih mej dislokacije ne prehajajo skozi območja 
kristalnih mej med deformacijo, ampak se običajno raje nakopičijo ali ustavijo na meji. 
Nakopičene dislokacije predstavljajo koncentracije napetosti drsnih ravnin, kar povzroči 
nastanek novih dislokacij v sosednjih zrnih. 
 
Finozrnati material je trši in trdnejši od grobozrnatega, saj imajo manjša zrna večje celotno 
območje meje za oviranje dislokacij. Napetost tečenja številnih materialov je odvisna od 
velikosti zrna (Hall-Petchova enačba, {2.2}[71]): 
 
𝜎𝑦 = 𝜎0 + 𝑘𝑦𝑑




σy … napetost tečenja [MPa]; 
σ0 in ky … konstanti, specifični za posamezen material ter  
d … povprečen premer kristalnega zrna [m]. 
 
Malokotne meje v primerjavi z velikokotnimi niso učinkovite pri zaviranju procesa drsenja 
zaradi majhne kristalografske razlike v območju meje med zrni. Vendar pa dvojčične meje 
učinkovito blokirajo drsenje in povišajo trdnost materiala. Prav tako je meja med dvema 
različnima fazama učinkovita ovira za gibanje dislokacij, kar pride do izraza pri utrjevanju 
bolj kompleksnih zlitin [71]. 
 
2.3.3 Utrjevanje z disperzoidi 
 
Disperzijsko utrjene zlitine se izdeluje s primešanjem disperzije majhnih inertnih delcev 
določeni kovinski osnovi. Prednost disperzijsko utrjene zlitine v primerjavi z izločevalno 
utrjeno zlitino je v temperaturni stabilnosti dispergirane faze. Ker je ta inertna, se pri visokih 
temperaturah ne raztaplja. Najbolj učinkovito utrjevanje se doseže z uporabo duktilne osnove 
ter trde sekundarne faze, ki je v obliki majhnih in okroglih delcev [71]. 
 
2.3.4 Utrjevanje v hladnem 
 
Plastična deformacija povzroči nastanek dislokacij. Po večkratni ali obsežni deformaciji se 
dislokacije množijo in premikajo [71]. Plastična deformacija je običajno izražena kot 





)·100  % [%]    {2.3}[71], kjer je 
 
A0 … začetni presek in 
Ad … presek po deformaciji. 
 
Medtem ko se trdota in trdnost povečata, pa se duktilnost materiala zmanjša. Pojav 
deformacijskega utrjevanja materiala je posledica interakcij napetostnih polj dislokacij. 
Gostota dislokacij v kovini narašča z deformacijo zaradi množenja dislokacij ali nastanka 
novih. Posledično se zmanjšuje oddaljenost med posameznimi dislokacijami. Običajno je 
interakcija med dislokacijama takšna, da se odbijata in končni rezultat je onemogočeno 
gibanje ene dislokacije zaradi prisotnosti drugih. Ko se gostota dislokacij povišuje, se to 
oviranje gibanja dislokacije zaradi ostalih dislokacij povečuje. Tako se potrebna napetost za 
deformacijo kovine (trdnost) povečuje s povečevanjem stopnje deformacije v hladnem [71]. 
 
Lastnosti materiala se lahko povrnejo v stanje pred deformacijo s pomočjo toplotne obdelave 
oziroma žarjenja, ki poteka preko procesov poprave in rekristalizacije (ki jima lahko sledi rast 
zrn) Poprava je skupek procesov, ki potekajo med žarjenjem, preden se pojavijo nova in 
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nedeformirana kristalna zrna. Velikost in oblika kristalnih zrn se med popravo ne spremenita, 
saj so meje med zrni negibljive. Procesi poprave potekajo le znotraj kristalnih zrn. Točkasti 
defekti izginejo, robne dislokacije plezajo, nasprotne dislokacije se izničijo, istovrstne 
dislokacije pa se razvrstijo druga nad drugo (poligonizacija). Pri tem nastajajo malokotne 
meje, ki razdelijo kristalno zrno na več podzrn. Večina dislokacij je zbranih v malokotnih 
mejah, medtem ko je znotraj podzrn gostota dislokacij precej manjša [11, 69, 71].  
 
Med rekristalizacijo se v celoti odpravijo spremembe lastnosti, ki so nastale med plastično 
deformacijo. Deformirana kristalna mreža se zamenja z nedeformirano mrežo preko 
nukleacijsko-rastnih procesov. Po določenem času žarjenja nastanejo, zlasti na kristalnih 
mejah, kali nedeformirane kristalne zgradbe. Prične se rekristalizacija, kjer se gostota 
dislokacij močno zmanjša in deformirana zrna zamenjajo nedeformirana, ob tem pa se 
trdnostne lastnosti poslabšajo. Na velikost končnih nedeformiranih zrn vpliva več dejavnikov. 
Najpomembnejši so stopnja deformacije, temperatura žarjenja, sestava zlitine in prisotnost 
izločkov. Z večanjem stopnje deformacije se poveča število novonastalih kali, zato so zrna po 
rekristalizaciji manjša. Pri višjih temperaturah žarjenja in manjših koncentracijah zlitinskih 
elementov je hitrost rasti novih rekristaliziranih zrn večja, zato je končna velikost zrn večja. 
Izločki prav tako vplivajo, in sicer na zmanjšanje hitrosti rasti zrn in tako so končna zrna 
manjša. Sekundarna rekristalizacija ali rast zrn poteka na koncu žarjenja (če se žarjenja prej 
ne ustavi) in je nezaželena, saj se ob tem zmanjšujeta napetost tečenja in žilavost [11, 69]. 
 
2.3.5 Izločevalno utrjevanje 
 
Trdnost nekaterih materialov je mogoče povečati s pomočjo izoblikovanja zelo majhnih, 
enakomerno razporejenih delcev sekundarne faze (precipitatov/izločkov) znotraj osnovne 
faze. Ti nastanejo med transformacijo, ki poteka med toplotno obdelavo. Primeri zlitin, ki se 
jih na tak način lahko utrjuje so zlitine iz sistemov Al-Cu, Cu-Be, Cu-Sn, Mg-Al, … [71]. 
 
Izločki, ki se tvorijo iz nasičene trdne raztopine, deformirajo kristalno mrežo in zaustavijo 
dislokacije, ta učinek pa ni strogo omejen na sam izloček, ampak deluje tudi v njegovi bližnji 









2.3.5a  Izločevalno utrjevanje zlitin iz sistema Al-Cu 
 
Zlitine iz sistema Al-Cu (in tudi mnoge druge) tvorijo sistem z delno topnostjo v trdnem 
stanju in tako baker z aluminijem tvori intermetalno fazo θ-Al2Cu, ki je osnova za izločevalno 
utrjevanje. Toplotnoizločevalno utrjevanje aluminijevih zlitin je sicer osnovano na 
spremenljivi topnosti določenih elementov v aluminiju s temperaturo (v obravnavanih zlitinah 
je to baker). Ob hitrem ohlajanju zlitine z višjih temperatur, ko je topnost bakra visoka, lahko 
nastane prenasičena trdna raztopina. V primeru nadaljnjega staranja oziroma segrevanja take 
metastabilne zlitine na določeno temperaturo, ki omogoča difuzijo, se tvorijo izločki 
ravnotežne faze. Običajno se med staranjem tvorijo najprej izločki ene metastabilne faze in je 
izločanje ravnovesne faze le zadnji proces v zaporedju oziroma sekvenci izločanja v nekem 
zlitinskem sistemu [69, 73, 74]. 
 
Slika 2.24 prikazuje potrebno odvisnost topnosti od temperature pri izločevalnem utrjevanju 
in pa temperaturna območja za raztopno žarjenje in nadaljnje staranje v sistemu Al-Cu. 
Ravnotežna topnost bakra v trdnem v aluminiju narašča z naraščajočo temperaturo – od 
približno 0,2 mas. % Cu pri 250 °C do maksimalne topnosti 5,65 mas. % Cu pri evtektski 




Slika 2.24: Del sistema Al-Cu (mas. %), v katerem sta prikazani temperaturni območji raztopnega 
žarjenja in staranja [74] 
 
Splošno gledano sta v zlitinah z 0,2 do 5,6 mas. % Cu možni dve različni ravnotežni trdni 
stanji. Pri temperaturah nad črto solvus je baker popolnoma topen in je po določenem 
zadostnem času za difuzijo ves prisoten v trdni raztopini. Pri temperaturah pod linijo solvus 
pa ravnotežno stanje predstavljata dve trdni fazi – trdna raztopina αAl ter intermetalna spojina 
θ-Al2Cu. Ob ogrevanju take zlitine nad temperaturo solvus, v območje trdne raztopine, in 
ponovnem hitrem ohlajanju pod črto solvus, ostane trdna raztopina nasičena in zlitina teži k 
ravnotežnemu stanju z dvema fazama (αAl in θ-Al2Cu). Nastajati začne sekundarna faza s 
pomočjo izločanja iz trdnega. To je poenostavljen pristop, v resnici pa se pri temperaturah 
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pod črto solvus tvori več različnih neravnotežnih izločkov, ki se izločajo v določenem 
zaporedju [74]. Zaporedje izločanja je odvisno od zlitinskega sistema, primer je del faznega 
diagrama Al-Cu na sliki 2.24. V primeru gašenja trdne raztopine αAl v zlitini s 4,5 mas. % Cu 
s temperature 550 °C na sobno temperaturo je ta metastabilna. Ob nadaljnjem staranju take 
zlitine precej pod solvus temperaturo, si z naraščajočim časom in temperaturo staranja sledijo 
izločki v zaporedju: 
 
Cone GP-I → Cone GP-II (θ'') → θ' → θ-Al2Cu 
 
Kot prve nastajajo t.i. Guinier-Prestonove cone I, ki se pogosto tvorijo neposredno po gašenju 
zlitine. Te cone imajo obliko diskov oziroma okroglih ploščic (v sistemu Al-Cu) in so 
koherentne z osnovo aluminija. V nadaljevanju jih zamenjajo cone GP-II (ali faza θ''). Ti 
izločki imajo obliko okroglih ploščic, ki so večje in debelejše v primerjavi s prejšnjimi ter 
koherentne z osnovo. V nadaljevanju nastanejo izločki θ', ki so semikoherentni z osnovo. Na 




Slika 2.25: Del faznega diagrama Al-Cu (mas. %), ki prikazuje metastabilne črte solvus za cone GP-I, 
θ'' (cone GP-II), θ' in stabilno črto za fazo θ-Al2Cu [73] 
 
 
Učinki utrjevanja in utrditve zlitine so posledica izoblikovanja delcev oziroma izločkov. Slika 
2.26 prikazuje maksimalno trdnost pri izoblikovanju delcev θ'', ki jo je možno ohraniti ob 
ohlajanju zlitine na sobno temperaturo. V nasprotnem primeru delci rastejo naprej in 
izoblikujejo se delci θ' in θ, kar ima za posledico prestarano zlitino oziroma naglo poslabšanje 






Slika 2.26: Shematični prikaz diagrama odvisnosti trdnosti in trdote od časa staranja pri konstantni 
temperaturi med toplotno obdelavo [71] 
 
Praktični primer izboljšanja mehanskih lastnosti s toplotno obdelavo staranja je zlitina Al-
5,6Zn-2,5Mg-1,6Cu-0,25Co, pri kateri se napetost tečenja po staranju poveča za 400 MPa, 
natezna trdnost pa za približno 350 MPa. Hkrati se raztezek zmanjša za okoli 5 % [69]. 
 
Učinek staranja na izboljšanje mehanskih lastnosti je odvisen od nastale mikrostrukture, zlasti 
od velikosti izločkov in njihove koherence. Mikrostruktura pa je povezana s parametri 
staranja, torej temperaturo in časom staranja. Slika 2.27 prikazuje, kako se spreminja natezna 
trdnost v odvisnosti od temperature in časa staranja. Potrebno je izbrati optimalne razmere za 
optimalne mehanske lastnosti zlitine (v bližini maksimuma krivulje). Pri prenizkih 
temperaturah staranja hitro pride do prestaranja zlitine in mehanske lastnosti se naglo 
poslabšajo. Ob izbrani previsoki temperaturi staranja pa optimalnih vrednosti mehanskih 




Slika 2.27: Natezna trdnost aluminijeve zlitine 2014 (0.9 mas. % Si, 4.4 mas. % Cu, 0.8 mas.% Mn in 
0.5 mas. % Mg) v odvisnosti od časa in različnih temperatur staranja [71] 
 
V splošnem je utrjevanje posledica koherenčnih napetosti, ki jih povzročajo GP-cone. Vmesni 
izločki so lahko koherentni in utrjujejo material ali pa so delno koherentni, odvisno od 
sistema pa ti povzročajo nadaljnje utrjevanje ali zmehčanje. Ravnotežni izločki θ-Al2Cu so 
nekoherentni in vedno povzročajo poslabšanje mehanskih lastnosti [69]. 
 
Spremembe mehanskih lastnosti v izločevalno utrjevalnih zlitinah so posledica interakcij med 
dislokacijami in izločki. Povečanje napetosti tečenja je v prvi vrsti odvisno od koherentnosti 
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oziroma nekoherentnosti izločkov, torej od tega ali se med deformacijo zlitine izločki 
deformirajo ali ne. Glede na to obstajata dva mehanizma interakcij dislokacij z izločki ali dva 
načina prehoda dislokacij skozi polje izločkov, ki jih sicer ovirajo pri drsenju. Po prvem 
mehanizmu dislokacija izloček prereže in tako je povečanje napetosti tečenja odvisno od 
volumskega deleža in velikosti izločkov ter njihove strukture, ki določa način interakcije 
dislokacije pri prehodu skozi izloček. Če so izločki koherentni, majhni in gosto porazdeljeni, 
jih torej dislokacije pri drsenju prerežejo, kar je t.i. Kellyjev mehanizem utrjevanja. Drugi 
mehanizem, Orowanov mehanizem utrjevanja, prevladuje, ko so izločki nekoherentni z 
osnovo in jih zato dislokacije ne morejo prerezati. Pri drsenju se dislokacijska črta najprej 
ustavi pred izločki, pri povečanju napetosti pa se dislokacijska linija med izločki izboči. Če 
napetost še naprej narašča, se dislokacijska linija boči tako dolgo, dokler se ne združijo odseki 
nasprotne dislokacije [11]. Kellyjev mehanizem prevladuje oziroma je energijsko ugodnejši, 
ko so izločki majhni, pri večjih izločkih pa Orowanov mehanizem. Medtem ko je za velike 
razdalje med izločki (in velike premere izločkov) povečanje napetosti tečenja zaradi 
Orowanovega mehanizma zanemarljivo, pa je pri zelo majhnih razdaljah, značilnih za 
koherentne izločke tako veliko, da je rezanje izločkov energijsko ugodnejše. Prvi mehanizem, 




2.4 Strjevanje zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu – Pregled literature 
 
Poglavje povzema potek strjevanja zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu [5, 13, 14, 21, 75–78]. 
Obravnavano strjevanje je potekalo različno hitro in sicer počasi s pomočjo metode DSC 
(zlitina Al94Mn2Be2Cu2, at. %), nekoliko hitreje ob ulivanju v jekleno kokilo (zlitina 
Al94Mn2Be2Cu2), hitro ob ulivanju v dve različni bakreni kokili (zlitini Al94Mn2Be2Cu2 in 
Al95,4Mn1,8Be1,2Cu1,5) ter izredno hitro z ulivanjem na vrteče kolo (zlitina Al94Mn2Be2Cu2). 
 
V primeru obeh zlitin nastane pri večjih hitrostih ohlajanja (vrteče kolo, bakreni kokili 
manjših dimenzij) mikrostruktura iz faz αAl, iQC-faze ter θ-Al2Cu. Z manjšanjem hitrosti 
ohlajanja se prične pojavljati konkurenčna H-faza (Al15Mn3Be2), ki je prisotna v večjem 
deležu pri premeru ulitka 16 mm ali več. V tem primeru se začneta tvoriti že fazi τ1 in 
Be4Al(Mn,Cu). Pri počasnejšem ohlajanju (ulivanje v jekleno kokilo in pri analizi DSC) so v 
mikrostrukturi prisotne faze: τ1, H-faza, αAl, θ-Al2Cu in malo faze Be4AlMn(Cu). Sekvenco 
strjevanja zlitin, ki so podobne kemijske sestave kot preiskovane zlitine v doktorski 






Slika 2.28: Shematski prikaz sekvence strjevanja zlitin, s kemijsko sestavo približno Al94Mn2Be2Cu2 
  
2.4.1 Strjevanje zlitine Al94Mn2Be2Cu2 ob metodi dinamične diferenčne kalorimetrije 
 
Strjevanje, ki poteka pri analizi dinamične diferenčne kalorimetrije (angl. Differential 
Scanning Calorimetry – DSC) je precej bližje ravnotežnim razmeram v primerjavi s 
strjevanjem ob ulivanju v bakreno kokilo ali na vrteče kolo. Sicer pa je v praksi strjevanje 
neravnotežen proces. Pomemben parameter pri izvedbi analiz z metodo DSC je hitrost 
segrevanja (in ohlajanja) vzorca s temperature okolice do tališča (ali višje), s čimer je mogoče 
simulirati skoraj ravnotežne razmere pri taljenju ali strjevanju vzorca (če je hitrost zadostno 
majhna). Pri študiju poteka strjevanja pa je poleg metode DSC nujna uporaba faznih 
diagramov. V [14, 75–78, ] je potekala analiza DSC s hitrostjo segrevanja in ohlajanja med 10 
K·min
–1




S pomočjo mikrostrukturne karakterizacije je bil potrjen obstoj faz τ1, H-faze, αAl, θ-Al2Cu in 
malo faze Be4AlMn(Cu) [14, 75–78]. Ohlajevalna krivulja je kazala tri vrhove. Glede na to so 
sklepali na možen potek strjevanja. Strjevanje se prične s primarno kristalizacijo in 
izločanjem H-faze pri temperaturi 654 °C. Nadalje se peritektsko tvori faza τ1. Ob nadaljnjem 
zniževanju temperature nastane trdna raztopina na osnovi aluminija, ki pa se hkrati izloča s 
fazo τ1, nastane binarni evtektik. Na koncu strjevanja poteče invariantna evtektična reakcija, 
pri kateri nastane trofazni heterogeni zlog (τ1 + αAl + θ-Al2Cu). 
 
2.4.2 Strjevanje zlitine Al94Mn2Be2Cu2 ob ulivanju v jekleno kokilo 
 
Litje v okroglo jekleno kokilo premera 50 mm je v obeh primerih [13, 14] potekalo takoj po 
vakuumskem indukcijskem taljenju zatehte. Hitrost ohlajanja je v primerjavi z DSC večja 
(ocenjena na okoli 50 K·s
–1
 [14]), zato so pri strjevanju že pričakovane neravnotežne razmere. 
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Mikrostrukturne sestavine, ki sestavljajo zlitino, ulito v jekleno kokilo, so enake kot v zlitini 
po analizi DSC. Hitrejše ohlajanje v jekleno kokilo pa povzroči, da nekatere reakcije ne 
potečejo v celoti. Tako je količina peritektsko tvorjene faze τ1 majhna, na ta račun pa je 
prisotne nekoliko več H-faze. Strjevanje se zaključi z reakcijo:  
 
L → τ1 + αAl + θ-Al2Cu + Be4Al(Cu,Mn) 
 
V mikrostrukturi zlitine po DSC analizi faze Be4Al(Cu,Mn) niso opazili oziroma je bila 
prisotna le v manjših količinah, v obliki majhnih delcev, ki nastanejo ob koncu strjevanja 
[13]. 
 
2.4.3 Strjevanje zlitin Al94Mn2Be2Cu2 in Al95,4Mn1,8Be1,2Cu1,5 ob ulivanju v bakreni kokili 
 
Litje so opravili s pomočjo dveh različnih bakrenih kokil [13, 14]. Najtanjši ulitki (10 mm × 1 
mm) so bili uliti s pomočjo podtlaka v ploščato kokilo, medtem ko so bili okrogli ulitki 
(premerov 2, 4, 6, 8 in 16 mm) liti gravitacijsko. Strjevanje ob litju v bakreni kokili je litje, 
povezano z veliko ohlajevalno hitrostjo in tako ob povsem neravnotežnih razmerah. Hitrost 
ohlajanja se giblje okoli 1000 K·s
–1
 (odvisno od dimenzij ulitka). 
 
2.4.3a  Strjevanje zlitine Al94Mn2Be2Cu2 ob ulivanju v ploščato bakreno kokilo 
 
V mikrostrukturi so ugotovili prisotnost sledečih faz: αAl, θ-Al2Cu in iQC-faze. Strjevanje se 
prične s primarno kristalizacijo iQC-faze, na kateri nastaja v nadaljevanju faza αAl. Fazi 
pričneta vzajemno rasti in nastane binarni evtektik (αAl + iQC-faza). V zadnjem delu 
strjevanja poteče evtektska reakcija, pri kateri nastane zlog (αAl + θ-Al2Cu) [13].  
 
2.4.3b  Strjevanje zlitine Al95,4Mn1,8Be1,2Cu1,5 ob ulivanju v bakreno kokilo z različnimi 
premeri 
 
Kot že omenjeno, se pri večjih hitrostih ohlajanja (okoli 1000 K·s
–1
 pri ulivanju v ploščato 
bakreno kokilo) pojavljata dva binarna evtektska zloga in pa primarna iQC-faza. Glede na to, 
da so vsebnosti mangana, berilija in bakra v zlitini Al95,4Mn1,8Be1,2Cu1,5 manjše, je zlitina 
manj nagnjena k tvorbi kvazikristalne faze kot prejšnja (Al94Mn2Be2Cu2). Verjetno je to 
razlog, da v mikrostrukturi iz [14] ni najti iQC-faze v primarni obliki (vsaj večjih in tipično 
izoblikovanih delcev ne). 
 
Strjevanje tako poteka podobno kot pri zlitini, uliti v ploščato kokilo, vendar pa se z večanjem 
premera ulitka zmanjšuje hitrost ohlajanja. Pričnejo se debeliti veje iQC-faze in faze θ-Al2Cu 
znotraj evtektikov, pri ulitku s premerom 16 mm pa se oblika lamel iQC-faze znotraj 
evtektika nekoliko spremeni. V primeru ulitka s premerom 8 mm se že pojavi konkurenčna H-
faza. Znatni delež H-faze se pojavi pri ulitkih s premerom 16 mm in več, kjer ohlajevalna 
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hitrost pade pod ocenjenih 90 K·s
–1




2.5 Toplotna obdelava zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu 
 
V literaturi (npr. [70]) ni najti uveljavljene metode toplotne obdelave raztopnega žarjenja in 
staranja za zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu. Glede na to, da so najbolj preiskane 
toplotnoizločevalne zlitine prav iz sistema Al-Cu ([68–71, 73, 74]), pa je mogoče izbrati 
parametre toplotne obdelave glede na vsebnost bakra v obravnavani zlitini. Prav tako je baker 
glavni element v preiskovani zlitini, ki lahko prispeva k utrjevanju po mehanizmu toplotnega 
izločevanja v teh zlitinah. Podobno vlogo ima silicij v sistemih zlitin Al-Mg-Si. 
 
Vsebnost bakra v preiskovanih zlitinah je okoli 4.6 mas. % (2.0 at. %). Ta sestava je najbolj 
podobna zlitini 2003 iz [70], ki vsebuje (poleg aluminija in 4–5 mas. % Cu) še 0,3 % Si, 0,3 
% Fe, 0,08–0,3 % Mn, 0,02 % Mg, 0,01 % Zn, 0,05–0,20 % V, 0,10–0,25 % Zr, 0,15 % Ti ter 
0,15 % ostalega. Ta zlitina je bila izbrana zlasti na podlagi deleža bakra in značilnosti, da je 
ostalih elementov (posamično) manj kot 1 %. Vendar pa nadaljnji pregled literature [70] ne 
ponuja podatkov o mehanskih lastnostih te zlitine ali primerni toplotni obdelavi. Zato so 
zbrani podatki nekaterih drugih zlitin s podobno kemijsko sestavo (deležem bakra) kot 2014, 
2017, 201, itd., katerih okvirna kemijska sestava je podana v tabelah 2.3 in 2.5. Izbrane zlitine 
so tako gnetne kot livarske. Gnetne zlitine so obravnavane, ker so nekatere primerne za 
utrjevanje s staranjem oziroma so toplotnoizločevalne. Livarske zlitine so upoštevane zato, 
ker imajo preiskovane zlitine nizko temperaturo likvidus (pod 700 °C–pribl. 654 °C [13]) in 
so tako primerne za livarsko industrijo. Še več, izbrana zlitina je v končno obliko nateznega 
preizkušanca ulita s postopkom gravitacijskega litja v trajno kokilo.  
 
Tabeli 2.3 in 2.5 povzemata tudi podatke o tipičnih toplotnih obdelavah obravnavanih zlitin 
ter tabeli 2.4 in 2.6 nekatere orientacijske vrednosti mehanskih lastnosti. Namen tabel je 
pokazati razlike med mehanskimi lastnostmi toplotno neobdelanih zlitin in staranih zlitin. 
 
Parametri tipičnih toplotnih obdelav so bili upoštevani pri izbiri primernih parametrov 
raztopnega žarjenja in staranja za zlitine Al-Mn-Be-Cu pri nadaljnjem delu. Podatki o 
vrednostih trdot iz [70] se nanašajo na Brinellovo trdoto. Ti so bili preračunani s pomočjo 
[79], ki sicer podaja pretvorbo Brinellove trdote v Vickersovo za izdelke iz gnetnih 
aluminijevih zlitin. Podobno, so za preračun vrednosti Vickersove trdote livnih zlitin, privzete 








Tabela 2.3: Kemijska sestava in predpisane toplotne obdelave obravnavanih gnetnih 
zlitin [70], * ni podatka; + ST = sobna temperatura 
 













































































Tabela 2.4: Tipične mehanske lastnosti obravnavanih gnetnih zlitin v različnih stanjih 


































































Tabela 2.5: Kemijska sestava in predpisane toplotne obdelave zlitin, ulitih v trajno 
kokilo [70], + ST = sobna temperatura 
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Tabela 2.6: Tipične mehanske lastnosti obravnavanih zlitin, ulitih v trajno kokilo v 










































































Tako za gnetne kot livarske zlitine se temperature raztopnega žarjenja gibljejo okoli 500 °C, 
tipične temperature umetnega staranja pa od 140 do 180 °C. Opaziti je mogoče očitno 
izboljšanje trdnostnih lastnosti ter trdote gnetnih zlitin po staranju (Tabela 2.4). Nadalje 
Tabela 2.6 nakazuje na to, da je možno trdnost nekoliko bolj povečati s pomočjo umetnega 
staranja v primerjavi z naravnim. 
 
2.5.1 Opravljene toplotne obdelave zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu – Pregled literature 
 
Pregledani so bili podatki o že opravljenih toplotnih obdelavah; o parametrih toplotne 
obdelave (žarjenja) ter mikrostrukturi litih in žarjenih zlitin Al-Mn-Be-Cu v [13, 14, 21, 22, 
33, 38, 80]. 
 
Vir [33] ugotavlja termično stabilnost mikrostrukture zlitin Al-Mn-Cu(-Be) po analizi DSC s 
pomočjo žarjenja pri temperaturah 500 °C 1 uro ter 590 °C 100 ur. Prav tako so bile žarjene 
hitrostrjene zlitine: 500 °C 1 uro, katere so pomembnejše za preiskovane zlitin v tem delu. 
 
Vir [13] je preiskoval temperaturno stabilnost zlitine Al94Mn2Be2Cu2, ulite v bakreno kokilo s 
pomočjo različno dolgega žarjenja na temperaturah 300, 400 in 500 °C. Žarjenje vzorcev 
zlitine na 300 in 400 °C je potekalo po 1 uro, medtem ko je žarjenje na 500 °C potekalo od 30 
min pa vse do 7 dni. V [21] je opisano 1-urno žarjenje zlitine Al94Mn2Be2Cu2 na 400 °C in 
580 °C s hitrostjo segrevanja in ohlajanja 10 °C·min
–1
. Prav tako je bilo opravljeno 24-urno 
žarjenje na 500 °C. [22, 38] obravnavata vpliv žarjenja na mikrostrukturo zlitin Al-Mn-Be pri 
350, 450, 550 in 600 °C do 100 ur. 
 
V [80] je bila preiskana zlitina ~ Al93,7Mn2,2Be2,1Cu2,0, ulita v ploščato bakreno kokilo 
dimenzij 100 mm × 10 mm × 1 mm. Opravljeno je bilo 24-urno žarjenje na 200, 300, 400 in 
500 °C.   
 
Podatkov o poteku in opravljeni celotni toplotni obdelavi, torej raztopnem žarjenju, gašenju in 
(naravnem/umetnem) staranju kvazikristalnih zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu v pregledani 
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literaturi ni. Prav tako ni zbranih podatkov, ki bi povezovali mehanske lastnosti zlitin Al-Mn-
Be-Cu pred in po toplotni obdelavi s staranjem. Zato je del raziskovanja v okviru doktorske 
disertacije obsegal tudi toplotno obdelavo s staranjem zlitin Al-Mn-Be-Cu pri različnih 
razmerah žarjenja in staranja. 
 
V nadaljevanju je povzetek o termični stabilnosti iQC-faze pri parametrih žarjenja iz [13, 14, 
21, 80], ki je pomembna za hkratno utrjevanje s staranjem in iQC-delci. Izbrani viri 
obravnavajo hitrostrjene zlitine z enako ali podobno kemijsko sestavo, kot jo imajo 
preiskovane zlitine Al-Mn-Be-Cu. 
 
Med samim raztopnim žarjenjem mora biti zagotovljena temperaturna stabilnost iQC-faze. 
Morebitne spremembe mikrostrukture (ob določenih parametrih žarjenja) morajo biti ugodne 
in zaželene, saj je ta postopek toplotne obdelave del toplotne obdelave T6. Cilj je optimalna 
utrditev zlitine s staranjem v kombinaciji z utrjevanjem z delci iQC-faze, hkrati pa zadovoljiv 
raztezek oziroma preoblikovalnost zlitine. 
 
Po hitrem ohlajanju zlitine Al94Mn2Be2Cu2 je mikrostruktura sestavljena iz faz αAl, θ-Al2Cu in 
iQC-faze. Po 1-urnem žarjenju na 300 in 400 °C zlitina ne kaže bistvenih sprememb v deležu 
iQC-faze (dokazano s pomočjo difraktogramov v [13]). Prav tako pri 300 °C v mikrostrukturi 
zlitine ni opaziti morfoloških sprememb dvofaznih evtektikov ali primarne iQC-faze. Pri 400 
°C se delež in kristalna struktura primarne iQC-faze ne spremenita, medtem ko se nekatere 
veje kvazikristalne evtektske iQC-faze preoblikujejo v manjše delce, prav tako pa se 
preoblikuje heterogeni zlog z θ-Al2Cu. Na podlagi rentgenske fazne analize je ugotovljen 
izrazito zmanjšan delež faze θ-Al2Cu in sorazmerno povišan delež bakra v aluminijevi osnovi. 
 
Najkrajše žarjenje na 500 °C že povzroči zaobljenje primarne iQC-faze in nastanek njene 
grobe površine. Prav tako je mikrokemijska analiza pokazala spremembe v kemični sestavi 
primarnega delca iQC-faze. Začne nastajati zmesna faza Be4Al(Mn,Cu), berilij in mangan se 
vgrajujeta iz iQC-faze, baker pa iz faze θ-Al2Cu. Po drugi strani pa krajše žarjenje (do 24 ur) 
na 300, 400 in 500 °C ne povzroči spremembe kristalne strukture iQC-faze. Notranjost 
kvazikristalnega delca ostane nespremenjena, kar so potrdili z metodama rentgenske 
difrakcije in TEM [13]. Še več, rentgenska difrakcija nakazuje na ohranitev iQC-faze tudi po 
7-dnevnem žarjenju na 500 °C. Glede na te rezultate je mogoče zaključiti, da je iQC-faza pri 
500 °C stabilna, nekatere faze oziroma spojine se raztopijo (θ-Al2Cu), pojavijo pa se tudi 
nove, npr. Be4Al(Mn,Cu). 
 
Nadalje tudi vir [21] ugotavlja ohranitev iQC-faze po 24-urnem žarjenju na 500 °C. Večjih 
mikrostrukturnih sprememb ni bilo opaziti niti pri enakomernem segrevanju do 580 °C in 




Literaturni vir [14] ugotavlja morebitno termično stabilnost iQC-faze s pomočjo žarjenja 
hitrostrjenih vzorcev na 500 °C 1 uro in nato počasi ohlajenih. V ternarni zlitini (brez berilija) 
H-fazo popolnoma nadomesti faza τ1. Del faze θ-Al2Cu se raztopi, preostanek pa je v obliki 
sferičnih izločkov znotraj trdne raztopine. Po drugi strani se v zlitini z velikim deležem 
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mangana (4,5 at. %) iQC-evtektik ne spremeni bistveno. Podobna situacija je v zlitini z 
manjšim deležem berilija (0,6 at. %). V zlitini, ki je po sestavi najbolj podobna preiskovanim 
zlitinam v tem delu, pa ugotavlja razpad iQC-faze, ki naj bi se spreminjala v stabilno fazo τ1.  
 
V literaturi [80] je pri 500 °C ugotovljena hitra transformacija primarne in evtektske iQC-faze 
v fazi τ1 in Be4Al(Mn,Cu). Pri transformaciji v fazo τ1 niso opazili očitnih sprememb oblike 
delcev.   
 
Glede na to, da zlitine iz literaturnih podatkov niso popolnoma enake po kemijski sestavi kot 
preiskane zlitine ter dejstvo, da so bile zlitine počasi ohlajene in ne gašene po žarjenju, je 
vseeno mogoče pričakovati nekajurno stabilnost iQC-faze pri temperaturah žarjenja okoli 500 
°C, upoštevaje [21, 13]. Pomembno pa je tudi omeniti, da pri temperaturi okoli 500 °C 
difraktogrami žarjenih zlitin v [14] kažejo na zmanjšan delež faze θ-Al2Cu, ponekod pa ta tudi 
popolnoma izgine. Omenjeno pa je cilj pred staranjem: ohranitev trde kvazikristalne iQC-faze 
in prisilno raztopljen baker v aluminijevi osnovi. 
 
Kot glavna možna utrjevalna mehanizma v zlitinah, ki so bile izdelane, sta utrjevanje s iQC-
delci ter izločevalno utrjevanje s staranjem. Glede na poznane podatke iz [68–71, 73, 74] je 
mogoče okvirno določiti potrebni temperaturi in časa raztopnega žarjenja ter staranja za 
obravnavane zlitine. Ob tem je potrebno izpostaviti dejstvo, da je iQC-faza očitno stabilna pri 
temperaturah okoli 500 °C ter da se ob tem istočasno raztaplja tudi faza, bogata z bakrom, θ-
Al2Cu [13, 21]. Sicer se predpisane temperature raztopnega žarjenja za zlitine s podobno 
vsebnostjo bakra kot v preiskovanih zlitinah gibljejo med 490 in 530 °C, kar kaže na dobre 
možnosti uspešnega utrjevanja preiskovanih zlitin s pomočjo toplotne obdelave staranja. 
Vsekakor pa je bilo potrebno opraviti nadaljnje raziskave, ki bi dokončno potrdile 
(ne)stabilnost iQC-faze pri izbrani temperaturi raztopnega žarjenja. 
 
Toplotna obdelava zlitin iz sistemov Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si je potekala enako kot 
v primeru zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu. Ne glede na dodatek silicija ali odvzem berilija, je 




2.6 Mehanske lastnosti zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu 
 
Literatura [13, 34] podaja nekaj rezultatov meritev mikrotrdote vzorcev zlitine 
Al94Mn2Be2Cu2. V [14] je možno zaslediti podatke o opravljenih nateznih in tlačnih 
preizkusih, meritvah mikrotrdote ter ocenjeni natezni trdnosti preko Vickersove trdote za 
zlitine Al-Mn-Cu(-Be) z različnimi kemijskimi sestavami. V [81] so opravili meritve 
mikrotrdote po Vickersu za zlitino Al94Mn2Be2Cu2 z namenom identifikacije in ločevanja faz. 
 
Pri meritvah mikrotrdote je najprimernejša sila obremenitve 20 mN [13, 34, 81]. Tako 
izkazuje iQC-faza v zlitini Al94Mn2Be2Cu2, uliti v bakreno kokilo, HV približno 2250. 
Mikrotrdota po Vickersu njenega aproksimanta (H-faze) je bila določena v isti zlitini, uliti v 
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jekleno kokilo in je HV okoli 810. Mehka aluminijeva osnova ima primerno manjše 
vrednosti, okoli 120, pri obremenitvi 50 mN. Meritve iz [14] nakazujejo na očitno zmanjšanje 
mikrotrdote po toplotni obdelavi (žarjenju) vzorcev različnih zlitin Al-Mn-Cu(-Be). Nadalje 
[14] ugotavlja, da z višanjem hitrosti ohlajanja trdota zlitine narašča, saj se delež trde iQC-
faze povišuje. Prav tako z višanjem hitrosti ohlajanja naraščajo napetost tečenja, natezna 
trdnost ter raztezek, sodeč po nateznih preizkusih. Prelomne površine nateznih preizkušancev 
kažejo na boljšo preoblikovalnost kvazikristalov v primerjavi z ostalimi intermetalnimi 
fazami. Na koncu so izračunane vrednosti natezne trdnosti preko trdote za vzorce najmanjših 
premerov, saj natezni oziroma tlačni preizkusi niso bili mogoči. Tako se natezne trdnosti 
gibljejo v območju 414–651 MPa glede na rezultate Vickersove trdote (112–176 v odvisnosti 
od kemijske sestave vzorcev). 
 
Po pregledu literature je očitno, da je potrebnih še mnogo raziskav za ugotovitev vrednosti 
mehanskih lastnosti ulitkov ob hkrati prisotni želeni mikrostrukturi, mehanskih lastnostih po 
žarjenju ter končno po kompletni toplotni obdelavi, torej staranju [33]. Za to morajo biti 
parametri toplotne obdelave skrbno izbrani, saj nastala kombinacija mikrostrukturnih sestavin 
lahko omogoči kombinacijo več mehanskih lastnosti z maksimalnimi vrednostmi. 
 
 
2.7 Zlitine Al-Mn(-Be)-Cu-Si 
 
Pregledana literatura ne ponuja veliko podatkov o mikrostrukturi, termični stabilnosti in 
mehanskih lastnostih zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si. Pravzaprav o petkomponentni zlitini 
govori le [6], medtem ko ostali viri navajajo rezultate eksperimentalnega dela za zlitine iz 
sistemov Al-Mn-Si [37, 39, 40, 41, 45, 83, 84, 85] in Al-Mn-Si-Be [6, 7, 82]. Nadalje, večino 
opravljene mikrostrukturne karakterizacije in študirane termične stabilnosti iQC-faze je za 
zlitine, lite na vrteče se kolo. Prav tako pa se kemijska sestava zlitin razlikuje od preiskovanih 
v tem delu, in sicer deleži mangana so precej večji (4–14 at. % Mn), prav tako so ponekod 
visoki deleži berilija, pa tudi silicija.  
 
V doktorski disertaciji je tako upoštevana zlasti literatura [7], ki preiskuje zlitine Al-Mn-Si(-
Be) s pomočjo ulivanja v bakreno kokilo oblike stožca in ulivanja na vrteče kolo ter [6], kjer 
je zlitinam iz sistema Al-Mn-Be-Si dodan tudi baker in je ulivanje potekalo v bakreno kokilo 
premera 3 mm. Ugotovljeno je, da majhni dodatki berilija (0,2 mas. %) v zlitino Al90Mn8Si2 
(at. %) omogočijo nastanek dendritne iQC-faze s pet vejami ob zmernih hitrostih ohlajanja 
[7]. Poleg iQC-faze je v mikrostrukturi zlitin z dodatki 1,5 % Be ali več, hkrati prisotna le 
trdna raztopina na osnovi aluminija αAl. Ob visokih deležih berilija (npr. 7 %, [82]) pa se 
pojavi še faza Be4AlMn(Si).  Pri toplotni obdelavi na 540 °C, 100 h se dendritna oblika skoraj 
popolnoma ohrani, medtem ko iQC-struktura transformira v kubično kristalno strukturo 
aproksimanta α-AlMnSi [6].   
 
Literatura [6] ugotavlja v zlitinah Al-Mn-Be-Si z dodatki bakra odvisnost deleža iQC-faze od 
vsebnosti mangana v zlitinah, medtem ko 2 % dodatka bakra ne vplivata na morfologijo, 
velikost ali volumski delež iQC-faze. Analiza s spektroskopijo Augerjevih elektronov kaže na 
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visoka deleža berilija in silicija v iQC-fazi (Al70,2Mn16,9Be7,2Si5,7). Prav tako z višanjem 
deleža mangana narašča stabilnost iQC-faze v zlitinah s 5–8 % Mn, Vickersova mikrotrdota 
in vrednosti meje tečenja, ugotavljane med tlačnim preizkusom. Baker tudi pozitivno vpliva 
na povečanje Vickersove trdote in trdnostne lastnosti, predvidevajo da po mehanizmu trdne 
raztopine. Glede na svetlobno mikroskopijo in presevno elektronsko mikroskopijo sklepajo, 
da dodatki bakra vplivajo zlasti na lastnosti trdne raztopine, ne pa veliko na mikrostrukturne 
spremembe. 
 























3 EKSPERIMENTALNO DELO 
 
 
Eksperimentalno delo je obsegalo načrtovanje in izdelavo primerne kokile, izdelavo zlitin, 
toplotno obdelavo nekaterih ulitkov teh zlitin in vzorcev, metalografsko pripravo posameznih 
vzorcev ulitkov, uporabo klasičnih metod materialografske karakterizacije ter mehanske 
preizkuse.  
 
Izdelava zlitine in kasnejša toplotna obdelava nekaterih ulitkov in vzorcev je zajemala znane 
podatke [13, 14] in predhodno opravljene raziskave [23, 24, 86]. Kasneje je bil zlitini dodan 
silicij, ki bi lahko nadalje stabiliziral in promoviral rast kvazikristalne faze [6, 7]. V tretjem 
delu izdelave zlitin so bile izdelane zlitine s silicijem in brez berilija, deleža mangana in bakra 
pa sta ostala nespremenjena.  
 
Primeren način ulivanja oziroma zadostna hitrost ohlajanja preiskovanih zlitin med ulivanjem 
lahko omogoča nastanek kvazikristalne faze, zato je bil velika pozornost namenjena izdelavi 
primerne kokile ter ugotavljanju optimalnih parametrov ulivanja. 
 
Uporabljene so bile številne metode za mikrostrukturno in mikrokemijsko analizo. Najbolj 
pomembni uporabljeni metodi sta bili uporaba metod svetlobne in vrstične mikroskopije 
(SEM) v povezavi z energijsko disperzijsko spektroskopijo (EDS). Na enem prvih vzorcev 
zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu sta bili uporabljeni tudi metodi spektroskopije Augerjevih 
elektronov (AES) in spektroskopije fotoelektronov, vzbujenih z rentgenskimi žarki (XPS) za 
ugotavljanje prisotnosti berilija, saj ga z metodo EDS ni mogoče detektirati. Z metodo uklona 
odbitih elektronov (EBSD) je bila v vzorcih ugotavljana prisotnost kvazikristalne faze 
oziroma analizirani prisotni primarni delci. Identifikacija faz je bila opravljena z rentgensko 
difrakcijo (XRD). Za identifikacijo izločkov v zlitinah po toplotni obdelavi iz vseh treh 
sistemov pa je bila uporabljena metoda presevne elektronske mikroskopije (TEM). Z metodo 
rentgenske računalniške mikrotomografije (mikroCT) je bila preiskana poroznost enega od 
ulitkov zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu. 
 
Za ugotavljanje mehanskih lastnosti ulitkov in vzorcev je bila uporabljena metoda merjenja 




3.1 Izdelava kokile 
 
Pri izbiri materiala kokile in končnega premera ulitka, ki bi omogočala zadostno ohlajevalno 
hitrost za nastanek iQC-faze, so bile upoštevane predhodno opravljene raziskave, opravljene  
z vzorčno kokilo (Slika 3.1a) [23, 24, 86, 87] in literatura [14, 75, 77]. Izbrana je bila bakrena 
kokila z notranjo obliko nateznega preizkušanca s končnim premerom približno 5 mm (Slika 
3.1b). Pri izdelavi kokile je bil dodatno upoštevan standard za okrogli preizkušanec za natezni 
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preizkus s premerom 5 mm. Standardni preizkušanec je predstavljen v kasnejšem poglavju, 
kjer je obravnavan natezni preizkus (Slika 3.8a). Dimenzije delov kokile so bile po več 
začetnih poizkusih ulivanja optimirane in sicer, razširjen livni kanal in oddušnik (zračni 
kanal) ter dodatno zglajeni določeni prehodi v kokili, kjer so se dimenzije najbolj spreminjale. 
    
    
 
Slika 3.1: Bakreni kokili: a) vzorčna kokila s premeroma 5 in 15 mm in b) nova kokila v obliki 
nateznega preizkušanca s premerom 5,5 mm 
 
 
3.2 Izdelava zlitin in postopek ulivanja 
 
Najprej je bil cilj izdelati zlitino s kemijsko sestavo blizu Al94Mn2Be2Cu2 (at. %) na zraku. V 
začetnem delu je bila zlitina sintetizirana preko predzlitine (mas. %) AlBe5,5, prahu Mn80 
(ostalo vezivo) ter čistega bakra (Cu99,9) in aluminija (99,9). Glede na veliko odgorevanje 
mangana, zasledovanega s pomočjo metode EDS v vzorcih ulitkov in tako posledično 
neponovljive kemijske sestave ulitkov in nezadostno vsebnost mangana v ulitkih, so bili 
nadalje uporabljeni kovinski koščki mangana (99,9 mas. %). Tudi tako pripravljene zlitine 
niso imele ponovljive kemijske sestave, pogosto je ostajal mangan v zlitini neraztopljen. Zato 
je bila izdelana večja količina predzlitine s približno sestavo (mas. %) AlMn20. Kemijska 
sestava je bila preverjena vzporedno z izdelavo zlitine s pomočjo analize EDS. Zlitine in 
ulitki, namenjeni preiskavam v doktorskem delu so bili nato sintetizirani preko: (mas. %) 
čistega aluminija (99,9), čistega bakra (99,9), predzlitine AlBe5.5 in predhodno izdelanih 
predzlitin 'AlMnXY' (XY = 18–22 at. % Mn) v elektro uporovni peči na zraku. Sinteza zlitine 
je potekala v grafitnem lončku.  
 
Glede na različno kakovost končnih ulitkov (poroznost, hrapavost površine, stopnjo zalitosti), 
so bili izbrani naslednji parametri sinteze in ulivanja: 
 
- optimalni časi taljenja, dodajanja, mešanja aluminija, bakra in predzlitin; 
- optimalna temperatura litja: približno 800 °C; 
- primerna temperatura kokile pred ulivanjem: ~ 25 °C; 
- maksimalno število pretaljevanj neprimernih ulitkov: 3-krat. 
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Tabela 3.2 prikazuje vse ulitke in vzorce, ki so bili uporabljeni pri preiskavah v okviru 
doktorskega dela. Pred tem se nahaja tabela 3.1, ki navaja in pojasnjuje uporabljene kratice 
tabele 3.2. Nekateri ulitki in vzorci so bili dodatno toplotno obdelani pri različnih 
temperaturah in časih raztopnega žarjenja in staranja. V tabeli 3.2 so prav tako navedene vse 
metode preiskovanja ulitkov in vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu. Oznake ulitkov in 
vzorcev si sledijo po njihovi pomembnosti za preiskave in glede na stopnjo preiskanosti z 
različnimi metodami. Prva dvomestna številka ali črka (npr. 33) pomeni oznako ulitka, 
dodatna številka ali črka (npr. 33-1 ali 33L) pa označuje toplotno stanje ulitka. Pri tem je 
oznaka L lito stanje, medtem ko oznaka T pomeni toplotno obdelavo, ki je vedno obsegala 
postopke raztopnega žarjenja (2 uri na 510 °C), gašenja v vodi in 9-urnega umetnega staranja 
na 180 °C (navedeno kot primer T6180;10 v tabeli 3.2). V primeru drugačnega poteka toplotne 
obdelave, je to posebej navedeno. Oznaka 'ost.' pomeni dodan še kakšen drug preostali del 
neuspešnega ulitka med ponovnim pretaljevanjem. Oznake T4, T5 in T6 so povzete po [70]. 
Naravno staranje je vsakokrat potekalo pri temperaturi 25 °C, zato ima oznaka T4 pripisan 
samo čas naravnega staranja (oznaka 'yy'), brez temperature. Oznaka časa 0,5–3,0 pomeni 
postopno umetno staranje od 0,5 h do 3,0 h, z vmesnim merjenjem trdote (tabela 3.2). 
 
 
Tabela 3.1. Tabela pomena uporabljenih kratic in simbolov v Tabelah 3.2, 3.4 in 3.5 
 
Oznaka toplotne obdelave Pomen oznake 
L Lito stanje 
 
XX 
Temperatura določenega postopka toplotne 
obdelave 
YY Čas določenega postopka toplotne obdelave 
 
Wxx;yy 




W + G + yy-urno umetno staranje pri temperaturi 
xx °C 





(yy-urno umetno staranje pri temperaturi xx °C 




W510;2 : 510 °C, 2 h (raztopno žarjenje) 
+ G 
+ 9-urno umetno staranje na 180 °C 
HV Izmerjena trdota 
NP Natezni preizkus pri sobni temperaturi 
TP Tlačni preizkus pri sobni temperaturi 
 
TPT 
Tlačni preizkus pri povišani temperaturi 





Vseh ulitkov zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu je bilo okoli 50, a v tabeli 3.2 niso navedeni, saj 
so bili neuspešno uliti in/ali so imeli neprimerno kemijsko sestavo glede na rezultate analize 
EDS ali XRF. V naslednji tabeli (tabela 3.3) so podane povprečne kemijske sestave vzorcev 
ulitkov, opredeljene z metodama EDS in/ali XRF. 
   
 









33-1 (= 33L) L SM, SEM, EDS, XRF, EBSD, HV 
33-2 W510;2 SM, SEM, EDS, XRF, HV 
33-3 T6160;18 SM, SEM, EDS, XRF, HV 
33-4 T6170;10 HV 
33-5 T6180;9 SM, SEM, EDS, XRF, HV 
33-6 T4168 HV 






SM, SEM, EDS, 
HV (med umetnim staranjem od 0,5 do 3,0 h), 
53-1 (= 53L) L SM, SEM, EDS, XRF, HV 
53-2 T5160;18 SM, SEM, EDS, HV 
53-3 T5180;9 HV 
46L (= 46-1) L SM, SEM, EDS, XRF, HV, XRD 
46T T6180;9 SM, SEM, EDS, HV, XRD, TEM 
28L (= L1) L XRF, HV, NP 
41L (= L2) L XRF, HV, NP, PSEM 
46+ost (= L3) L XRF, HV, NP 
34 (= T1) T6180;9 XRF, HV, NP 
34+ost. (= T2) T6180;9 XRF, HV, NP 
46+ost. (= T3) T6180;9 XRF, HV, NP, PSEM 
38L L SM, SEM, EDS, XRF, HV, XRD, EBSD 
38T T6180;9 HV, XRD, EBSD 
2L L ToF SIMS, XPS, AES 
23-2 W510;2 XRF 
23-3 T6180;9 TP 
7L L μCT 
43L L XRF, TPT = 300 °C 
43T T6180;9 TPT = 300°C 
42L L XRF, TPT = 400 °C 
42T T6180;9 TPT = 400 °C 
41+ost. L L XRF, TP 
41+ost. T T6180;9 TP 
48L L XRF, TP 







Naslednje so bile izdelane zlitine z dodatkom 1 at. % Si na zgoraj določen način in pri 
podobnih razmerah (tabela 3.4). Deleža mangana in bakra sta ostala okoli 2 at. %. Znan je 
pozitiven učinek dodatkov silicija v aluminijeve zlitine na nastajanje iQC-faze [6, 7]. Prav 
tako silicij v aluminijevih zlitinah na splošno izboljšuje nekatere mehanske lastnosti [47].  
 
Tabela 3.5 prikazuje namembnost in oznake vzorcev in ulitkov zlitin brez berilija, ki so bile 
izdelane in analizirane zadnje. Zlitine niso vsebovale berilija, saj je drag in potencialno 
toksičen, kar pa takim zlitinam zmanjšuje potencial za nekoč morda široko uporabo. 
Okrajšave iz legende v Tabeli 3.1 so ostale nespremenjene. Tabela 3.6 pa prikazuje kemijsko 
sestavo vzorcev ulitkov izdelanih zlitin iz sistemov Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si, 
analizirano z metodama EDS in/ali XRF.  
 
 
Tabela 3.3. Povprečna kemijska sestava vzorcev ulitkov izdelanih zlitin iz sistema        




(at. % / mas. %) 
XRF 
(at. % / mas. %) 
Vzorec / Element Al Mn Cu Al Mn Cu 
33-1 94,6/90,0 3,0/5,7 2,4/5,3 95,4/90,5 2,4/4,6 2,2/4,9 
33-2 94,8/89,3 2,9/5,5 2,3/5,2 94,8/89,3 2,9/5,6 2,3/5,1 
33-3 94,4/88,4 3,0/5,8 2,6/5,8 94,4/88,6 3,0/5,7 2,6/5,7 
33-5 94,9/89,5 2,7/5,2 2,4/5,3 94,9/89,5 2,7/5,2 2,4/5,3 
33-7 95,0/89,8 2,7/5,1 2,3/5,1 - - - 
33-8 94,7/89,2 2,8/5,3 2,5/5,5 - - - 
53-1 95,5/90,5 2,0/3,9 2,5/5,6 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
53-2 95,3/90,2 2,3/4,4 2,4/5,4 - - - 
46-1 (= 46L) 95,5/90,7 2,3/4,4 2,2/4,9 96,0/91,6 2,0/3,9 2,0/4,5 
46T 95,5/90,5 2,0/3,9 2,5/5,6 - - - 
28L (= L1) - - - 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
41L (= L2) - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
46+ost (= L3) - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
34 (= T1) - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
34+ost. (= T2) - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
46+ost. (= T3) - - - 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
38L 95,5/90,5 2,0/3,9 2,5/5,6 96,1/91,8 1,9/3,7 2,0/4,5 
23-2 - - - 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
43L - - - 95,8/91,2 2,0/3,9 2,2/4,9 
42L - - - 96,1/91,8 1,8/3,5 2,1/4,7 
41+ost. L - - - 96,0/91,6 1,9/3,7 2,1/4,7 
48L - - - 95,4/90,5 2,4/4,6 2,2/4,9 






Tabela 3.4. Oznake vseh ulitkov in vzorcev zlitin iz zlitinskega sistema Al-Mn-Be-Cu-Si 








S1L L SM, SEM, EDS, XRF, TP 
S2L L SM, XRF, TP 
S2T T6180;9 SM, TP 
S3L L SM, XRF,TP 











SM, SEM, EDS, HV, TPT = 300 °C, XRD, TEM, 
EBSD 
S7L L SM, XRF, TPT = 400 °C 
S7T T6180;9 SM, TPT = 400 °C 
 









B2L L SM, SEM, EDS, XRF, HV, TP, XRD, EBSD 
B2T T6180;9 SM, SEM, EDS, HV, TP, XRD, EBSD 
B1+B2_L L SM, XRF, TP 
B1+B2_T T6180;9 SM, TP 
 
Tabela 3.6. Povprečna kemijska sestava vzorcev ulitkov izdelanih zlitin iz sistemov       




(at. % / mas. %) 
XRF 



















S1L 94,9/90,2 1,8/3,5 2,4/5,4 0,9/0,9 95,2/90,6 2,0/3,9 2,2/4,9 0,6/0,6 
S2L - - - - 95,4/91,3 1,7/3,3 2,0/4,5 0,9/0,9 
S3L - - - - 95,6/91,7 1,7/3,3 1,8/4,1 0,9/0,9 
S6L 95,1/90,9 1,7/3,3 2,1/4,7 1,1/1,1 95,2/90,8 1,9/3,7 2,1/4,7 0,8/0,8 
S6T 94,7/90,0 1,6/3,1 2,6/5,8 1,1/1,1 - - - - 
S7L - - - - 95,2/90,7 1,9/3,7 2,2/4,9 0,7/0,7 
  
B2L 94,4/89,5 1,8/3,5 2,6/5,8 1,2/1,2 95,4/91,3 1,7/3,3 2,0/4,5 0,9/0,9 
B2T 94,6/89,9 1,6/3,1 2,6/5,8 1,2/1,2 - - - - 








3.3 Toplotna obdelava zlitin 
 
Dodatno utrjevanje preiskovanih zlitin je potencialno mogoče s pomočjo izločevalnega 
utrjevanja (staranja), ki obsega raztopno žarjenje, gašenje v vodi in staranje (naravno ali 
umetno). Parametri toplotne obdelave so bili določeni na podlagi vsebnosti bakra v ulitkih 
oziroma vzorcih in [70].  
 
Najprej je bila opravljena toplotna obdelava vzorcev zlitin brez silicija iz ulitkov 33 in 53. 
Nekateri vzorci ulitka 33 so bili le raztopno žarjeni in gašeni, drugi pa v celoti 
toplotnoobdelani (z dodatnim naravnim ali umetnim staranjem). Vzorci ulitka 53 so bili 
neposredno po ulivanju starani. Tabela 3.2 prejšnjega poglavja povzema režime toplotne 
obdelave vzorcev ulitkov 33 in 53 ter tudi vseh ostalih. V vseh primerih raztopnega žarjenja 
vseh obravnavanih zlitin, je to potekalo 2 uri pri 510 °C. Po začetnih različnih režimih 
toplotne obdelave vzorcev 33 in 53, je bilo izbrano raztopno žarjenje, gašenje in 9-urno 
umetno staranje pri 180 °C. Na tak način je potekala toplotna obdelava v primeru vseh nadalje 
izdelanih zlitin (iz vseh treh sistemov) zaradi skrajšanja celotnega postopka toplotne 
obdelave. Ne glede na dodatek silicija ali odvzem berilija je bila vsebnost bakra v posamezni 
zlitini (~ 2 at. %) edino vodilo pri izbiri parametrov toplotne obdelave. 
 
 
3.4 Metalografska priprava vzorcev 
 
Metalografska priprava vzorcev je obsegala odvzem vzorcev, hladno vlaganje vzorcev v 
polimerno maso, brušenje z brusnimi papirji gradacije od 600 do 1200, poliranje s pomočjo 
suspenzije 3 μm diamantne paste v lubrikantu in vodne suspenzije SiO2 ter jedkanje z vodno 
raztopino NaOH.   
 
 
3.5 Raziskovalne metode 
 
3.5.1 Metoda svetlobne mikroskopije 
 
Svetlobna mikroskopija (SM) je osnovna metoda, s katero je mogoče preiskovati površino 
materialov s pomočjo svetlobnega mikroskopa. SM podaja pregleden vtis o celotni 
preiskovani površini, o celotni mikrostrukturi vzorca. Omogoča vpogled v obliko, velikost in 
razporeditev mikrostrukturnih sestavin; neposredno pa ne podaja podatkov o njihovi kemijski 
sestavi, kristalni strukturi in kristalni orientaciji [11]. Priprava kovinskih vzorcev za metodo 
SM sledi klasičnim metalografskim postopkom, ki običajno obsegajo odvzem vzorcev, 
označevanje, brušenje, poliranje in jedkanje.   
 
Pri delu je bil uporabljen svetlobni mikroskop ZEISS Axio Imager.A1m, ki je omogočil prvi 
vpogled v mikrostrukturo vzorcev (število, obliko, količino ter porazdelitev faz).  
 
3.5.2 Metoda vrstične elektronske mikroskopije in energijsko disperzijske spektroskopije  
 
Vrstična elektronska mikroskopija (angl. Scanning Electron Microscopy - SEM) je metoda, ki 
omogoča neposredno upodobitev in topografsko preiskavo površin različnih materialov kot so 
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kovine, kompoziti, keramika, steklo, polimeri in drugo. Njene prednosti so poleg velikih 
povečav tudi velika lateralna ločljivost in globinska ostrina. Najmanjša razdalja med delcema, 
ki ju je mogoče še ločiti, je enaka najmanjšemu premeru elektronskega snopa, ta pa je do 1 
nm. Ločljivost in s tem največja povečava je 100-krat večja kot pri svetlobnem mikroskopu. 
Tudi globinska ostrina je zelo dobra, do 100-krat večja kot pri svetlobnem mikroskopu, zato 
je možno opazovati hrapave površine (npr. prelome). Poleg tega je lahko elektronski 
mikroskop opremljen z dodatnimi detektorji za sekundarne in povratno sipane elektrone ter 
rentgenske žarke, ki omogočajo mikrokemijsko analizo [11]. 
 
Ime vrstični elektronski mikroskop izhaja iz poteka elektronskega curka mikroskopa po 
raziskovalni površini po vzporednih črtah (angl. 'scanning' je skeniranje). Mikroskop je 
sestavljen iz elektronske puške, ki je vir elektronov, iz elektronskih leč za fokusiranje in 
odklanjanje elektronskega snopa, detektorjev za sprejemanje elektronov in elektromagnetnih 
valovanj, ki nastanejo pri interakciji elektronskega snopa z vzorcem ter krmilja za optimiranje 
parametrov dela in prikaz elektronske slike.  Poleg tega je potrebna tudi vakuumska enota, ki 
zagotavlja v komori nizke tlake [11]. 
 
Ob trku elektronskega snopa s površino vzorca nastanejo odbiti (povratno sipani), sekundarni 
in Augerjevi elektroni ter elektromagnetni valovi v ultravijoličnem in rentgenskem delu 
spektra. Odbiti elektroni so tisti, ki pri vstopu v vzorec doživijo več trkov, pri čemer se jim 
smer gibanja spremeni za približno 180°, tako da lahko zapustijo vzorec. Sekundarni elektroni 
so tisti, ki so bili v vzorcu, pa so jih primarni elektroni pri neelastičnih trkih izbili iz vzorca. 
Vzbujevalni volumen vzorca, iz katerega pride signal, je odvisen od gostote snovi (višja je 
gostota, manjši je {interakcijski} volumen), od pospeševalne napetosti (večja je napetost, 
večji je volumen) in od karakteristične energije rentgenskega sevanja prisotnih elementov.  
   
V vsaki točki, na katero je usmerjen elektronski snop, nastajajo različne vrste elektronov in 
elektromagnetna valovanja. Intenziteta teh t.i. produktov interakcije elektronskega snopa in 
vzorca je odvisna od kemične sestave vzorca na tem določenem mestu in tudi od stanja 
površine. Število odbitih elektronov je sorazmerno vrstnemu številu elementa. Območja, kjer 




Sekundarni in odbiti elektroni se uporabljajo za upodobitev topografije z ločljivostjo do       
10 nm. Sekundarni elektroni so najprimernejši za vizualno analizo površine [88]. 
 
Priprava vzorcev je podobna kot za svetlobno mikroskopijo. V primeru, da je predvidena 
kvalitativna in kvantitativna kemična analiza, poliranje in jedkanje ni priporočljivo, ker lahko 
pride do raztapljanja posameznih elementov. Vzorce iz neprevodnih materialov je potrebno 
dodatno napariti s kovinsko ali ogljikovo prevodno prevleko [88].  
 
Obravnavani vzorci so bili enako pripravljeni, kot je to opisano v poglavju metalografske 
priprave vzorcev. Vzorci so bili dodatno naparjeni z ogljikom, z napravo BAL-TEC SCD 050 




Uporabljeni so bili mikroskopi JEOL JSM-5610, JEOL JSM-7600F in JEOL JSM-6500F v 
kombinaciji z metodama energijsko disperzijske rentgenske spektroskopije (EDS) in uklona 
povratno sipanih elektronov (EBSD). Uporabljeni pospeševalni napetosti sta bili 15 in 20 kV, 
odvisno od naprave in uporabljene tehnike (opazovanje mikrostrukture ali mikrokemijska 
analiza EDS). Pri opazovanju mikrostrukture so bili uporabljeni zlasti povratno sipani 
elektroni. 
 
Energijsko disperzijska spektroskopija (angl. Energy Dispersive Spectroscopy – EDS) je 
razširjena metoda mikrokemijske analize. Z njo je mogoče analizirati celotno emitirano 
karakteristično rentgensko sevanje. Ko določeni elektroni vstopijo v snov, različni elektroni in 
elektromagnetna sevanja izstopijo iz snovi. Karakteristično rentgensko sevanje nastane, ko 
vpadni elektron izbije npr. iz energijskega nivoja K elektron preiskovane snovi. Ker pa v 
osnovnem stanju zasedajo elektroni najnižje energijsko stanje, preskoči elektron iz nivoja L 
na nepopolno zaseden nivo K. Pri tem odda višek energije oziroma karakteristično rentgensko 
sevanje. Le-to je značilno oziroma karakteristično za vsak posamezni element. Rentgensko 
sevanje, ki nastane pri izbitju elektrona iz lupine K, so K-linije, če je elektron izbit iz L lupine 
pa gre za L-linije, itd [11, 89]. 
 
Prednosti metode EDS so: hitre meritve, možno detektiranje več elementov hkrati, majhne 
poškodbe in kontaminacija vzorca, vendar pa manjša natančnost pri kvantitativni analizi. Med 
drugim, je potrebno upoštevati tudi vpliv atomskega števila Z, absorpcije A in fluorescence F 
(ZAF korekcija). Pomanjkljivost je tudi slabša ločljivost, saj je energijski pas energij fotonov 
karakterističnega sevanja približno 2 eV, v rentgenskem spektru pa je višina vrhov do 150 eV. 
Dobro ločljivost pa je potrebna pri razločevanju vrhov lahkih elementov in pri analizi majhnih 
količin prisotnih elementov (približno 0,1 mas. %). Z metodo EDS je teoretično mogoče 
detektirati elemente od bora do urana [89]. 
 
Mikrokemijska analiza preiskovanih vzorcev je potekala na treh detektorjih EDS; SIRIUS 
10/SUTW – Gresham Scientific Instruments, INCA Oxford 350 EDS SDD in OXFORD 
INCA ENERGY 450, tip detektorja INCA X-SIGHT LN2. Po prvotnih meritvah je bila 
izbrana pospeševalna napetost 15 oziroma 20 kV, upoštevajoč ionizacijsko energijo bakra 
(pospeševalno napetost se izbere 2,0–2,5-krat višjo, kot je ionizacijska energija kemijskega 
elementa).  
 
3.5.3 Metoda rentgenske fluorescenčne spektroskopije 
 
Metoda kemijske analize z rentgensko fluorescenčno spektroskopijo (X-Ray Fluorescence – 
XRF) je nedestruktivna metoda za elementarno analizo površine materialov. Izvor rentgenskih 
žarkov obseva vzorec, kar povzroči, da kemijski elementi v vzorcu oddajajo (fluorescirajo) 
svoje karakteristične rentgenske žarke. Načeloma je mogoče analizirati vse kemijske 
elemente, razen tistih z majhnim atomskim številom (Z), kot so vodik, helij in litij. Metoda 
XRF je hitra, neporušna metoda, ki je relativno natančna in potencialno zelo točna. XRF-
analizo je mogoče opravljati s pomočjo treh glavnih sestavnih delov opreme: primarnega vira 






Slika 3.2: Ročna prenosna naprava XRF (Thermo Fisher Scientific, ZDA, Niton, XL3t+ GOLDD 
900S-He) UL, NTF, Oddelka za geologijo, Katedre za mineralogijo, petrologijo in materiale 
 
Uporabljeni sta bili ročni prenosni napravi NITON (Thermo Fisher Scientific, ZDA), modela 
XL3t (modul 'General Metals') in model XL3t GOLDD 900S-He (slika 3.2), ki omogoča 
dodatno prepihovanje s helijem (modul 'General Metals'). Prepihovanje omogoča izboljšano 
detekcijo in kvantitativno analizo lahkih elementov, kot so magnezij, aluminij, silicij in 
fosfor. Za omenjeno metodo so bili vzorci ulitkov zbrušeni ter spolirani s suspenzijo diamanta 
gradacije 3 μm. Čas XRF-analiziranja posameznega vzorca je bil kratek, 30–60 s. Velikost 
analizirane površine vzorca je bila okoli 0,1 cm
2
 pri uporabi obeh modelov naprav. Metoda je 
služila kot edina metoda opredelitve kemijske sestave posameznih vzorcev ali pa kot dodaten 
način, poleg metode EDS.  
 
3.5.4 Metoda spektroskopije Augerjevih elektronov 
 
Spektroskopija Augerjevih elektronov (angl. Auger Electron Spectroscopy – AES) je metoda 
za opredelitev kemijske sestave površin, ki temelji na merjenju energij emitiranih Augerjevih 
elektronov iz globine nekaj nm. Ti nastanejo ob obstreljevanju površine vzorca z elektroni 
energij 1–30 keV. 
 
Elektronski curek izbije elektron iz notranje orbitale, ki ga nadomesti elektron iz višje orbitale 
in pri tem izseva višek energije v obliki rentgenskega sevanja. To rentgensko sevanje lahko 
izbije nov elektron, imenovan Augerjev elektron. 
 
Rezultat analize je spekter z energijsko porazdelitvijo elektronov v odvisnosti od intenzitete. 
Z metodo AES je mogoče detektirati vse elemente, razen vodika in helija, mejna občutljivost 
pa je okoli 0,1 at. %. Za metodo AES je značilna globinska ločljivost, reda velikosti 10 nm. 
Poleg elementne sestave je z metodo AES mogoče pridobiti tudi nekatere kemijske 
informacije. Tako je že iz spektrov Augerjevih elektronov mogoče razlikovati med nekaterimi 
čistimi elementi in njihovimi oksidi, karbidi in nitridi. Z metodo AES je mogoča kvantitativna 
točkovna in profilna analiza, z vrstično Augerjevo mikroanalizo pa izdelava slik sestave 
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površine in linijska analiza, ki dajeta kvalitativno oceno sestave preiskovane površine. [13, 
89].  
 
Analiza vzorca litega stanja iz sistema Al-Mn-Be-Cu je bila izvedena na napravi od 
proizvajalca Physical Electronics, model 545A, ki omogoča detekcijo približno 1 at. % 
elementa. Analizno mesto je bilo premera približno 20 μm. Zanimiva analizna mesta, ki so 
bila predhodno označena z nanoindentorjem, so bila uspešno zajeta, vendar na spektrih ni bil 
zaznan berilij. Zaznani so bili le aluminij, mangan in baker. Vzrok je napaka analizatorja 
oziroma je analizator v območju berilija nezadostno natančen, kar je potrdila analiza s čistim 
berilijem. Dodatno je bila opažena velika količina kisika. Predvidena zmogljivost zaznavanja 
uporabljene naprave AES je okoli 2 at. % Be, kar pa ni bilo potrjeno. Vsebnost berilija tako ni 
bila ne potrjena, ne ovržena z uporabljeno napravo, zato rezultati v nadaljevanju niso 
prikazani. 
 
3.5.5 Metoda spektroskopije fotoelektronov, vzbujenih z rentgenskimi žarki 
 
Metoda spektroskopije fotoelektronov (angl. Electron Spectroscopy for Chemical Analysis – 
ESCA ali angl. X-Ray Photoelectron Spectroscopy – XPS) je metoda za analizo površin. Pri tej 
metodi, ki je prvenstveno namenjena ugotavljanju kemijskega stanja elementov, je za 
vzbujanje uporabljena monokromatska rentgenska svetloba, detektira pa se fotoelektrone. 
Metoda je površinsko občutljiva. Z njo je možno pridobiti informacije iz plasti debeline okoli 
5 nm. Analizno mesto je premera približno 400 μm, zato ni nujno, da je med analizo zajeta 
želena faza. Analiza poteka v ultravisokem vakuumu, okoli 8·10
–8
 Pa. Občutljivost metode 
XPS je okoli 0,1 at. %, detektira pa lahko vse elemente, razen vodika in helija [90].  
 
Analiza je bila opravljena na vzorcu L2 v XPS spektrometru proizvajalca Physical Electronics 
Inc., model TFA XPS. Uporabljen je bil Al monokromatizirani izvir rentgenske svetlobe z 
močjo 200 W. Analizna površina je imela premer okoli 0,4 mm. Med analizo se je vzorec 
električno nabijal, zato je bil hkrati obstreljen z nizko-energijskimi elektroni iz 
nevtralizacijske puške. Kemijska sestava vzorca je bila opredeljena z uporabo relativnih 
koeficientov občutljivosti, ki jih navaja proizvajalec XPS-spektrometra. Posneti so bili spektri 
na površini vzorca, nato je bila površina jedkana z argonovimi ioni ter ponovno posneti 
spektri. 
 
Namen preiskave je bil predvsem spoznati metodo in ugotavljanje njene primernosti za 
proučevanje vsebnosti berilija v posameznih fazah preiskovanega vzorca v litem stanju.  
 
3.5.6 Metoda uklona odbitih elektronov 
 
Uklon povratno sipanih elektronov (Electron Backscattered Diffraction – EBSD) je metoda, s 
katero je mogoče pridobiti kristalografske informacije vzorca v vrstičnem elektronskem 
mikroskopu. EBSD je površinska metoda, ki daje informacije območja tik pod površino 
vzorca, približno 10–20 nm. Elektronski snop vpada na nagnjen vzorec (običajno za 60–80°) 
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in se uklanja na kristalnih ravninah. Ti elektroni so nato zbrani na fosfornem zaslonu, kjer 
tvorijo uklonsko sliko ali t.i. Kikuchijev vzorec. Uklonska slika je karakteristična za kristalno 
(in kvazikristalno) strukturo in orientacijo območja vzorca, ki je analizirano. S primerjavo 
pridobljenega uklonskega vzorca in npr. računalniško simulacijo uklona na posameznih 
kristalnih ravninah je mogoče opredeliti kristalno orientacijo, med seboj ločiti različne faze in 
materiale, itd. Elektronski snop je možno tudi skenirati po površini vzorca in v vsaki točki 
ugotavljati kristalno orientacijo. Tako je mogoče pridobiti informacije o morfologiji kristalnih 
zrn, orientaciji in mejah med zrni. Prikaže se lahko tekstura, ki je prisotna v materialu [91, 
92]. 
 
Priprava vzorca obsega standardne metalografske postopke: rezanje, brušenje in poliranje, 
vendar je potrebna posebna pozornost pri zaključnem postopku poliranja za pridobitev 
kvalitetnih uklonskih vzorcev. Preko uklonov je mogoče pridobiti informacije z globine 5–50 
nm globine, odvisno od pospeševalne napetosti SEM in kemijske sestave vzorca. Zato je 
potrebna skrbna priprava vzorcev za analizo z metodo EBSD, na površini vzorca mora ostati 
minimalna stopnja deformacije od priprave. Za to se uporabljajo vodna suspenzija SiO2, 
kemijsko jedkanje, elektrolizno jedkanje in ionsko jedkanje, odvisno od vrste preiskovanega 
materiala. Preiskovani vzorci so bili najprej odrezani iz ulitkov, minimalno časa postopno 
brušeni na gradacijah 1200 in 1200 ter zaključno polirani s 3 μm diamantno suspenzijo in 
vodno suspenzijo SiO2. O pomembnosti priprave vzorca za metodo EBSD pričajo tudi 
nekateri uklonski vzorci, ki sledijo v kasnejših poglavjih. Vzorci, ki so bili večkrat analizirani 
z metodo SEM in EDS in zato večkrat dodatno polirani, so imeli očitno deformirano površino, 
saj so bili uklonski vzorci nejasni, ravnine so bile zamaknjene, različne so bile intenzitete 




Slika 3.3: Elektronski vrstični mikroskop Jeol JSM-7600F s sistemom EBSD Channel 5, Oxford 
Instruments, ki deluje v okviru Centra za elektronsko mikroskopijo in mikroanalizo Instituta 'Jožef 
Stefan' 
 
Delo je potekalo na mikroskopu  JEOL JSM-7600F z dodanim sistemom EBSD: Oxford 
Instruments HKL EBSD sistem z Nordlys detektorjem in programsko opremo CHANNEL 5 
(slika 3.3). Analiza EBSD je potekala pri pospeševalni napetosti 20 kV. Pri iskanju mest za 




3.5.7 Metoda rentgenske računalniške mikrotomografije 
 
Rentgenska računalniška mikrotomografija (mikroCT) je postala široko uporabna za 
nedestruktivne analize različnih materialov. Metoda mikroCT je ‘visokoločljivostna 
naslednica’ računalniške tomografije, uporabljene v medicini. Podaja informacije o notranji 
zgradbi in sestavi manjših vzorcev z največjo ločljivostjo 1 μm, na podlagi razlik v absorpciji 
rentgenskih žarkov. Možno je identificirati npr. razpoke, sekundarne faze, utrjevalne faze v 
kompozitih, če se po količini absorbiranih rtg-žarkov dovolj razlikujejo od osnovnega 




Slika 3.4: Sistem za mikrotomografijo MicroXCT400 z okoljsko komoro od proizvajalca X Radia, ki 
deluje na Zavodu za gradbeništvo, Oddelku za materiale, laboratoriju za cemente, malte in keramiko 
 
Preiskava je bila opravljena na sistemu za mikrotomografijo MicroXCT400 z okoljsko 
komoro od proizvajalca X Radia (slika 3.4). Z metodo rentgenske računalniške 
mikrotomografije (mikroCT) je bilo ocenjeno stanje poroznosti v enem od ulitkov zlitine Al-
Mn-Be-Cu v obliki nateznega preizkušanca. 
 
3.5.8 Metoda rentgenske fazne in strukturne analize 
 
Pri preiskavi je bila uporabljena metoda klasične linijske rentgenske fazne in strukturne 
analize (X-Ray Diffraction – XRD) oziroma širše, metoda rentgenske difrakcije. 
 
Na gradnikih kristala – predvsem atomih in ionih – se uklanjajo rentgenski žarki, hitri 
elektroni in nevtroni. Danes se za ugotavljanje kristalne zgradbe snovi največ uporablja 
difraktometrska metoda (metoda uklanjanja). Rentgenski žarek obseva površino vzorca pod 
kotom θ. Med delovanjem se vzorec sinhrono vrti s polovično hitrostjo detektorja, tako da je 
kot med virom žarkov in vzorcem vedno enak kotu med vzorcem in detektorjem. Pri vsakem 
kotu θ se rentgenski 'odbijejo' od površine. Če je fazni zamik med različnimi rentgenskimi 
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žarki enak večkratniku valovne dolžine, se žarki okrepijo, sicer izničijo [11]. Slika 3.5 




Slika 3.5.: Shema naprave za rentgensko difrakcijo [11] 
 
Kote θ, kjer se pojavijo ojačitve, se izračuna po Braggovi enačbi: 
 
2𝑑𝑠𝑖𝑛𝛩 = 𝑛𝜆  {3.1}[11], kjer je 
 
d … medmrežna razdalja, oziroma razdalja med ravninami {hkl}; 
λ … valovna dolžina rentgenskih žarkov in 
n … red odboja, ki je naravno število z vrednostmi 1, 2, 3, 4, … 
 
Ko je izpolnjen Braggov zakon, se to kaže kot vrh na difraktogramu, ki prikaže odvisnost 
intenzitete I od kota 2θ.  
 
V primitivnih kristalnih zgradbah se pojavijo ojačitve pri uklonu od vseh možnih ravnin, 
medtem ko se pri centriranih kristalnih zgradbah pojavijo le od nekaterih, kar je odvisno od 
strukturnega faktorja.  
 
Kristali so sestavljeni iz osnovnih gradnikov s svojo značilno razporeditvijo oziroma 
posedujejo določeno vrsto osnovne celice. Atomi so razporejeni različno gosto v različnih 
smereh. Gostota zasedenosti ravnin, na katerih se nahajajo je tako v različnih smereh različna. 
Te ravnine se med seboj ločijo oziroma označujejo s t.i. Millerjevimi oziroma Miller-
Bravaisovimi indeksi ravnin. Podobno poteka določevanje kristalografskih smeri v kristalih 
[11, 89].    
  
Tako se v ploskovno centriranih kristalih pojavijo ojačitve, ko so Millerjevi indeksi ravnine 
ali vsi sodi ali vsi lihi, pri telesno centriranih kristalih pa, če je vsota Millerjevih indeksov 
ravnine soda [11]. 
 
Pri preiskavi je bil uporabljen Phillips PANalytical X'Pert PRO PW 3040/60. Vzorci so bili v 
obliki odrezanih tankih metalografskih vzorcev s premerom 5 mm ter fino končno polirani z 
diamantno suspenzijo z delci diamanta velikosti 3 μm v lubrikantu na oljni osnovi. Vzorci so 
bili obsevani z rentgensko svetlobo z valovno dolžino CuKα1 (1.54060 Å) in CuKα2 (1.54443 
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Å). Uporabljena napetost je bila 45 kV ter tok 40 mA. Spektri so bili posneti v kotnem 
območju (2θ) od 10° do 90°, s korakom snemanja 0.002° · (15 s)
–1
. Uporabljena oprema 
omogoča ločljivost oziroma mejo detekcije faz v vzorcu 1–2 vol. %.  
 
Za identifikacijo posameznih vrhov v difraktogramih je bil najprej uporabljen računalniški 
program CrystalMaker
®
 (2.2.3), s katerim je mogoče simulirati posamezne celice faz ob 
pomoči dodatnih literaturnih kristalografskih podatkov [95]. Simulirane so bile faze, ki so bile 
pričakovane v preiskovanih zlitinah. Nekateri kristalografski podatki so bili preverjeni tudi s 
programom PCPDFWIN (2.02) s karticami JCPDS (1999, International Centre for Diffraction 
Data). Nato so bili s pomočjo programske opreme CystalDiffract
®
 (6.0.5) uvoženi spektri 
vseh simuliranih faz in spektri preiskovanih zlitin ter primerjani med sabo. Še pred uvažanjem 
spektrov pa so bili pridobljeni spektri preiskovanih zlitin obdelani s programsko opremo 
PANalytical HighScore Plus (3.0a). 
 
3.5.9 Metoda presevne elektronske mikroskopije 
 
Pri metodi presevne elektronske mikroskopije (Transmission Electron Microscopy – TEM) 
elektronski snop preseva vzorec, za kar mora biti le-ta dovolj tanek (pod 100 nm). Vzorce se 
zato pripravlja na specifične načine, kot mehansko tanjšanje v kombinaciji z ionskim 
jedkanjem, s sistemom s fokusiranim ionskim snopom, itd. Metoda omogoča raziskovanje le 
majhnih območij. Ločljivost metode TEM je pod 0,1 nm, zato so uporabne tudi povečave nad   
10 000 000-krat. Metoda omogoča opazovanje dislokacij, različno velikih izločkov, 
razvrstitve atomov (visokoločljivostni TEM), itd.  
 
Elektroni kot valovanje se pri prehodu skozi snov uklanjajo. Iz t.i. uklonskih slik je mogoče 
pridobiti podatke o kristalni strukturi območij velikosti okoli 1 nm. Slika 3.6 predstavlja taka 
uklonska vzorca, ki predstavljata fazi osnove in izločkov. Ker ima uklonski vzorec 4-števno 
sučno os, jo ima tudi kristal. Ta je možna le v kubični ali tetragonalni kristalni strukturi. Obe 
fazi imata enako orientacijo. Nekatere točke uklonskih vzorcev sovpadajo, zato je mogoče 
sklepati, da imata tudi enako mrežno konstanto, kar pomeni, da je njuna fazna meja 




Slika 3.6: a) Mikroposnetek izločkov v osnovi nikljeve superzlitine in b) Uklonski vzorec. Velike točke 




Elektronska uklonska slika je torej pomembna pri ugotavljanju kristalne strukture in 
identifikaciji posameznih faz. Uporablja se tehnika pridobivanja uklonskega vzorca izbranega 
področja (t.i. tehnika SADP – Selected Area Diffraction Pattern). Na kameri nastane uklonska 
slika elektronov, sestavljena iz svetlih točk, ki se pojavijo ob izpolnitvi Braggovega pogoja 
(enačba {3.1}), tako kot pri metodi rentgenske fazne in strukturne analize, a po drugačnem 
principu. Uklone se lahko predstavi z recipročno mrežo, ki jo poseduje vsaka kristalna mreža. 
Vsaka osnovna celica v periodični kristalni mreži ima tri osnovne translacijske vektorje a, b in 
c. Osnovno recipročno mrežo pa definirajo recipročni vektorji a*, b* in c*. Recipročni vektor 




𝑎 × 𝑏 · 𝑐
   {3.2}[13].                
 
Podobno velja tudi za recipročna vektorja b* in c*. Za kubične kristale velja, da je a* = a
–1
 
(1,0,0), dolžina vektorja a* pa je pri tem a
–1
, kjer je vrednost a rob osnovne celice. Obratna 
vrednost absolutne vrednosti recipročnega mrežnega vektorja torej predstavlja razdaljo med 
posameznimi ravninami (hkl). Ugotavljanje medmrežnih razdalj je bil glavni cilj doktorske 
disertacije pri delu z metodo TEM. 
 
Glede na simetrijske značilnosti uklonskih vzorcev obstaja nekaj kvalitativnih razlik med 
uklonom periodičnih kristalov in kvazikristalov. Recipročna mreža kvazikristalov in njihovih 
aproksimantov je običajno izredno gosto napolnjena z uklonskimi točkami. Pomembna 
posebnost kvazikristalnega vzorca je, da je v poljubni prostornini neskončno uklonskih točk. 
Številni od teh uklonov so skrajno šibki, zato je možno med seboj razlikovati le močnejše 
uklonske točke. 
 
Natančneje uklonski vzorci kvazikristalov niso bili obravnavani, saj je metoda TEM služila 
zlasti za ugotavljanje vrste prisotnih izločkov v zlitinah po toplotni obdelavi iz preiskovanih 
zlitinskih sistemov. Kot zanimivost velja omeniti, da si indeksi kvaziravnin v uklonskem 
vzorcu sledijo v določenem zaporedju, ki je odvisno od tega, ali je vsota indeksov soda ali 
liha. V smeri, kjer je vsota soda, se razdalje med njimi povečujejo z vrednostjo zlatega 
razmerja (τ = (√5+1)/2 ≈ 1.618034), intenziteta uklonskih točk pa se enakomerno povečuje. 
Nasprotno, se v smeri, v kateri je vsota indeksov liha, razdalje med njimi povečujejo s τ3 [13].  
 
Med drugim, je z metodo TEM povezana tudi možnost mikrokemijske analize z metodo EDS. 
 
Vzorci za preiskavo z metodo TEM so bili najprej stanjšani pod 100 μm z mehanskih 
brušenjem s sistemom Gatan Disc Grinder. Nadalje so bili vzorci stanjšani do perforacije s 
sistemom Precision Ion Polishing System (PIPS, proizvajalec Gatan), model številka 691. 
Tanjšanje je potekalo pod kotom 8° ter napetostih 4,5, 3,5 in 2,0 keV.  
 
Analize so potekale na elektronskem presevnem mikroskopu JEOL JEM-2100 (slika 3.7) z 
izvorom elektronov LaB6 in, med drugim, opremljenim z EDS analizatorjem JEOL (JED 
2300 EDS). Za upodobitev slike je bila uporabljena konvencionalna tehnika (vsi signali hkrati 
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ustvarjajo sliko) ter opazovanje v svetlem in temnem polju (odstrani se direkten ali uklonjen 
del snopa). Upoštevana je bila specifičnost takratnih nastavitev mikroskopa, tako da je bila 
realna medmrežna razdalja glede na pridobljene uklonske vzorce za približno 2,1 % manjša. 
Za upodobitev slik preiskanih območij vzorcev in uklonske vzorce je bila uporabljena 




Slika 3.7: Elektronski presevni mikroskop Jeol JEM-2100, ki deluje v okviru Centra za elektronsko 
mikroskopijo in mikroanalizo Instituta 'Jožef Stefan' 
 
Pridobljeni uklonski vzorci so bili primerjani s simuliranimi uklonskimi vzorci v 
računalniškemu programu SingleCrystal
™
 (2.3.3). Simulirani uklonski vzorci so bili 
pridobljeni s prej omenjenimi simuliranimi spektri faz v programu CrystalMaker
®
. 
Manipulacija z uklonskimi vzorci in simulacija uklonskih vzorcev po FFT (angl. Fast Fourier 
Transform(ation) – FFT ali hitra Fourierjeva transformacija) je potekala preko uvoza 
posameznih datotek v programsko opremo Gatan Microscopy Suite, Digital Micrograph 
(2.10.1282.0) podjetja Gatan, Inc.   
 
3.5.10 Merjenje trdote po Vickersu 
 
Trdota je odpornost materiala proti lokalni plastični deformaciji, ki se jo meri kot odpornost 
materiala proti vtiskovanju tršega materiala v njegovo površino. Pri metodi merjenja trdote po 
Vickersu (Vickers Hardness – HV) se vtiskuje štiristrano diamantno piramido z vršnim kotom 
136°. S konstantno silo piramida prodira v površino vzorca in povzroči lokalno plastično 
deformacijo materiala. Po razbremenitvi se izmeri dolžini diagonal vtiska ter izračuna ali 
odčita vrednosti trdote iz tabel, upoštevajoč uporabljeno silo za vtiskovanje in povprečno 
vrednost diagonale. Za izvajanje regularnih meritev je potrebna zadostna medsebojna 
oddaljenost posameznih vtiskov, ki mora biti večja ali enaka vrednosti treh diagonal  [11].  
 
Pri merjenju trdote po Vickersu je bila najprej uporabljena naprava Shimadzu Micro Hardness 
Tester z obremenitvijo 25 g in časom zadrževanja obremenitve 10 s. Kot druga naprava je bila 
uporabljena Tukon Micro Hardness Tester 2100B proizvajalca Instron z možnimi 
56 
 
obremenitvami od 10 g do 50 kg. Izbrani sta bili dve različni obremenitvi (10 g in 1000 g). 
Vse meritve trdote so bile opravljene na fazi osnove αAl (matrici) ter na vzorcih samih. Pri 
merjenju trdote so bili upoštevani le brezhibni vtiski s podobnima diagonalama. 
 
3.5.11 Natezni preizkus 
 
Natezni preizkus je temeljni mehanski preizkus, pri katerem se material obremenjuje z 
enoosno napetostjo, ki enakomerno narašča. Običajno se uporablja sorazmerne preizkušance, 
pri katerih je razmerje med začetno merilno dolžino l0 in začetnim prečnim premerom d0 
enako 5:1 (kratka epruveta), oziroma pri tankih preizkušancih 10:1 (dolga epruveta). Pri 
preizkusu se meri silo F v odvisnosti od raztega Δl [11, 96].  Z nateznim preizkusom je 
mogoče ugotavljati mehanske lastnosti materialov, na primer napetost tečenja, natezno trdnost 
in modul elastičnosti.  
 
Natezni preizkusi so bili izvedeni na napravi ZWICK Z2500Y, pri sobni temperaturi in po 
standardu SIST EN ISO 6892-1:2010. Ulitki so bili že po postopku ulivanja v obliki nateznih 
preizkušancev po standardu DIN 50125:2004-01 (slika 3.8a) in tako takoj primerni za natezni 
preizkus (slika 3.8b).  
 
  
                           
 
 
Slika 3.8: Natezni preizkušanec: a) preizkušanec po standardu DIN 50125:2004-01, tipa B, dimenzije 





3.5.12 Tlačni preizkus pri sobni temperaturi 
 
Tlačni preizkus poda informacije o obnašanju materiala, če nanj vpliva zunanja sila, ki 
povzroča tlak in skrajšanje preizkušanca. Tlačni preizkus se opravlja na univerzalnih nateznih 
strojih ali stiskalnicah s preizkušanci, ki so praviloma oblike valjčkov. Pri kovinah je običajno 
razmerje med premerom prereza valjčka in njegovo višino 1:2, da se zmanjša vpliv sodčkanja 
[96]. Preizkušanec se tlači do določene višine, v hladnem stanju navadno do polovice višine 
valjčka oziroma do pojava razpok na boku valjčka. 
 
Tlačni preizkusi valjčkov vseh treh vrst zlitin in v obeh toplotnih stanjih so potekali na 
univerzalni enoosni napravi za obremenjevanje VEB Thüringen Industriewerk Betrieb des 
WMK Fritz Heckert" "Rauenstein", na modelu FPZ 100/1. Premer valjčkov je bil 5,0 do 5,5 
mm, njihova višina pa približno 11,0 mm. Preizkušanje je potekalo z maksimalno 
razpoložljivo silo 20 ali 40 kN, pri sobni temperaturi, hitrost tlačenja je bila zelo nizka – 
hitrost gibanja tlačne plošče je bila okoli 0,015 mm·s
–1
. Posamezni preizkus je bil zaključen, 
ko se je preizkušanec porušil oziroma v primeru dveh preizkušancev, v trenutku pojava bočne 




Slika 3.9: Naprava za tlačni preizkus pri sobni temperaturi: VEB Thüringen Industriewerk Betrieb des 
WMK Fritz Heckert Rauenstein, model FPZ 100/1 laboratorija Metalurško-tehnološke fakultete 
Univerze v Črni Gori 
 
3.5.13 Tlačni preizkus pri povišanih temperaturah 
 
Princip tlačnega preizkušanja pri povišanih temperaturah je enak kot v primeru tlačnega 
preizkusa pri sobni temperaturi, s to razliko, da se preizkus izvaja v peči ali komori pri 
povišani temperaturi. S tem preizkusom je mogoče analizirati vpliv temperature na obnašanje 
materialov med mehanskim obremenjevanjem. Primer je povečevanje odvisnosti trdnosti od 
hitrosti deformacije z višanjem temperature. Hitrost deformacije ima izrazitejši vpliv na 




Pri sobni temperaturi ima hitrost deformacije relativno malo vpliva na nekatere materiale. 
Vpliv ali občutljivost materialov na hitrost deformacije se opiše s koeficientom m, katerega 
vrednosti so običajno pod 0,1 za kovine. Koeficient m na splošno narašča z naraščanjem 
temperature. Občutljivost na hitrost deformacije (koeficient m) pri konstantni deformaciji in 

















    {3.3}[97], kjer je 
 
𝜀1̇ …hitrost deformacije med preizkusom [s
–1
]; 
𝜀2̇ …hitrost deformacije po določenem času preizkušanja (>ε̇1) [s
–1
];  
σ1 …določena vrednost napetosti ob hitrosti deformacije ε̇1 [Pa] in 
σ2 …določena vrednost napetosti ob povišanju hitrosti deformacije  ε̇2 (>σ1) [Pa]. 
 
Pri povišanih temperaturah, oziroma v primeru zlitin, primernih za delo v vročem, se razmerje 
temperature dela – T in temperature tališča kovine ali zlitine  – Tm giblje okoli 0,5 (T /  Tm = 
0,5). Običajno so v tem primeru vrednosti koeficienta m okoli 0,1–0,2 [97].  
 
Temperaturno odvisnost napetosti tečenja je mogoče prikazati z naslednjo relacijo, ki izhaja iz 
Arrheniusove enačbe: 
 
𝜎 ∝ 𝑒𝑥𝑝(𝑚𝑄 𝑅𝑇⁄ )    {3.4}[98], kjer je 
 
Q … aktivacijska energija za plastično deformacijo [J]; 




) in  
T … temperatura [K].    
 
Odvisnost, podano v izrazu {3.4} povezuje koeficient C, oziroma koeficient utrjevanja. Če bi 
iz relacije {3.4} narisali krivuljo odvisnosti lnσ od 1/T, bi narisali premico z naklonom Q/R 
[97]. 
 
Preizkušanje tlačnih vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si v obeh 
toplotnih stanjih je potekalo pri dveh različnih temperaturah: pri 300 in 400 °C. Celotna 
deformacija pri vseh vzorcih je bila 5 mm, hitrost pomika deformacijskih glav pa 0,05 mm·s
–
1
. Skupni čas deformacije posameznega vzorca je bil 100 s. Testi so bili izvedeni na 
deformacijskem dilatometru TA Instruments 805A/D v vakuumu (Slika 3.10), oziroma pri 
tlaku 5·10
–4
 mbar. Naprava omogoča sile do 20 kN in preizkušanje od temperature približno 
20 °C do 1100 °C. Gretje je potekalo indukcijsko, hlajenje pa z vpihovanjem argona. 






Slika 3.10: Dilatometer TA Instruments 805A/D (leto izdelave 2014) na Inštitutu za kovinske materiale 

























4 REZULTATI IN DISKUSIJA 
 
 
Sledijo rezultati in diskusija za zlitine iz večkomponentnih sistemov Al-Mn-Be-Cu, Al-Mn-
Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si po litju in toplotni obdelavi. Obravnavani sta mikrostruktura in 
mikrokemijska analiza zlitin s svetlobno in vrstično elektronsko mikroskopijo v povezavi z 
energijsko disperzijsko spektroskopijo. Obravnavana je še identifikacija faz v posamezni 
zlitini z metodo rentgenske difrakcije, identifikacija prisotnih izločkov v toplotnoobdelanih 
zlitinah z metodo presevne elektronske mikroskopije ter ugotavljana identiteta primarne faze z 
metodo uklona odbitih elektronov v vseh obravnavanih zlitinskih sistemih. Za zlitine iz 
sistema Al-Mn-Be-Cu v litem stanju so predstavljeni še rezultati metode spektroskopije 
fotoelektronov, vzbujenih z rentgenskimi žarki in metode rentgenske računalniške 
tomografije. Opravljena analiza zlitin Al-Mn-Be-Cu z metodo spektroskopije Augerjevih 
elektronov ni podrobneje obravnavana kot v poglavju eksperimentalnega dela. V okviru 
mehanskih lastnosti zlitin so podani rezultati merjenja trdote za vse tri sisteme zlitin, rezultati 
nateznega preizkušanja za več vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu, rezultati tlačnega preizkušanja pri 
sobni temperaturi za vse tri zlitinske sisteme ter tlačnega preizkušanja pri povišanih 
temperaturah za Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si-zlitine v litem stanju in stanju po toplotni 
obdelavi. Poglavje Rezultati in diskusija je zaključeno s primerjavami preiskovanih zlitin v 
litem in toplotnoobdelanem stanju glede na ugotovljene mehanske lastnosti. 
 
Pri eksperimentalnem delu in diskusiji rezultatov je bila upoštevana prisotnost berilija, kljub 
temu da ga z uporabljenimi eksperimentalnimi metodami ni bilo možno zaznavati, niti 
ugotavljati njegove vsebnosti.  
 
 
4.1 Zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu  
 
V nadaljevanju so rezultati mikrostrukturne in mikrokemijske analize vzorcev zlitin iz sistema 
Al-Mn-Be-Cu v litem in toplotnoobdelanem stanju. Preiskanih je bilo več vzorcev, ki so se po 
povprečni kemijski sestavi minimalno razlikovali. Rezultati mikrostrukturne karakterizacije 
vzorcev po toplotni obdelavi obsegajo obravnavo rezultatov za vzorce, ki so bili toplotno 
obdelani na različne načine (T4, T5 ali T6) in pri različnih časih ter temperaturah. Nadaljnji 
rezultati metod XRD, TEM in EBSD so predstavljeni za vzorce po litju in toplotni obdelavi, v 
stanju T6180;9. Metodi XPS in mikroCT sta bili uporabljeni na enem vzorcu litega stanja.     
 
4.1.1 Mikrostruktura in mikrokemijska analiza vzorcev v litem stanju 
 
Najprej je bil preiskan vzorec litega stanja 33-1 s tehnikami SM, SEM in EDS. 
Mikrostruktura je predstavljena na slikah 4.1a in b in kaže na prisotnost primarne H-faze (faza 
Al15Mn3Be2, ki je kristalni aproksimant iQC-faze, označena s črko H). Prisotna je bila še 
primarna iQC-faza in dva binarna evtektika (αAl + iQC-faza) in (αAl + θ-Al2Cu). Na tej stopnji 
analiz je potekala identifikacija faz v mikrostrukturi zlasti na podlagi njihovega tipičnega 
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izgleda, ki je bil podrobneje že raziskan v številni literaturi (npr. [13, 14]) ob hkratnem 
upoštevanju kemijske sestave posameznih faz in parametrov sinteze ter litja.  
Na robu vzorca so evtektski skeleti zajemali približno dvakrat manjše medprostore v 
primerjavi s tistimi na sredini vzorca. Podolgovati delci primarne H-faze na robu vzorca so 
bili dimenzij približno (a × b) 8 μm × 3 μm, medtem ko so ti na sredini vzorca zrastli do 
dimenzij okoli 32 μm × 8 μm. Podobno, so delci H-faze v obliki razvejanih večkotnikov 
zrastli s 4 μm × 9 μm na 18 μm × 24 μm, ob primerjavi delcev na robu in sredini vzorca. 
Poleg rasti delcev H-faze, je bil opažen povečan delež H-faze na sredini vzorca. 
 
   
 
   
 
    
 
Slika 4.1: Posnetki SEM vzorcev 33-1, 53-1 in 46-1 (v litem stanju): a) pregled mikrostrukturnih 
sestavin vzorca 33-1, b) primarni iQC-delec v vzorcu 33-1, c) in d) mesta opravljenih analiz EDS 
(točkovnih in ploskovnih) vzorca 33-1, e) pregled mikrostrukture vzorca 53-1 in f) pregled 
mikrostrukture vzorca 46-1, (BSE) 
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Po drugi strani pa so bili v mikrostrukturi vidni tudi drobni delci primarne iQC-faze, velikosti 
5–8 μm. Delež teh je bil majhen. Ocenjen skupni površinski delež primarne iQC-faze in H-
faze je bil na robu vzorca do 5 %, na sredini do okoli 8 %.               
 
Opredeljena je bila povprečna kemijska sestava vzorca 33-1 in prisotnih faz: osnove αAl, 
primarnih delcev iQC-faze in primarnih delcev H-faze s pomočjo analize EDS. V povprečju 
je vzorec vseboval 94,6 at. % Al, 3,0 at. % Mn in 2,4 at. % Cu (tabela 4.1). Glede na 
nezmožnost ugotavljanja vsebnosti berilija s tehniko EDS in na to, da sta sinteza ter ulivanje 
potekala na zraku, sta bili vsebnosti mangana in bakra večji kot načrtovani (2 at. % Mn in 2 
at. % Cu). Nadalje je bila ugotavljana kemijska sestava posameznih faz (sliki 4.1c in d ter 
tabela 4.2). Analiza EDS posameznih faz je potekala tako na robu vzorca kot na sredini 
vzorca, vendar pa so bile vrednosti podobne. Dodatno je bilo izvedenih več točkovnih in 
ploskovnih analiz EDS, a so bili rezultati ne glede na način pridobivanja rezultatov 
ponovljivi. Faza αAl je v povprečju vsebovala 97,5 at. % Al, 1,6 at. % Mn ter 0,9 at. % Cu. 
Delci primarne H-faze so imeli v povprečju kemijsko sestavo: 77,1 at. % Al, 21,3 at. % Mn in 
1,6 at. % Cu, kar je podobno rezultatom T. Bončine [13] . Ugotovljena povprečna kemijska 
sestava primarnega iQC-delca pa je bila 83,6 at. % Al, 15,5 at. % Mn ter 1,9 at. % Cu. 
Pridobljeni rezultati so podobni literaturi [13], ki ugotavlja vsebnost elementov z analizo EDS 
v primarnem iQC-delcu: 82,3 at. % Al, 15,3 at. % Mn ter 2,2 at. % Cu.  
 
Pregledana sta bila še vzorca ulitkov 53 in 46, ki sta bila namenjena za kasnejše analize. V 
vzorcu ulitka 53 litega stanja (vzorec 53-1) je bila v povprečju vsebnost aluminija 95,5 at. %, 
mangana 2,3 at. % in bakra 2,2 at. %, oziroma 2,0 at. % Mn in 2,0 at. % Cu po metodi XRF 
(tabela 4.1). Povprečna deleža mangana in bakra sta bila v vzorcu 53-1 nekolika manjša v 
primerjavi z vzorcem 33-1, zlasti delež mangana, zato je bila tudi v osnovi αAl njegova 
vsebnost manjša (1,5 at. %). Podobno je bilo v primeru vzorca 46-1 (tabela 4.1), ki je bil po 
kemijski sestavi podoben zlitinama 33 in 53. Deleži bakra v fazi αAl vseh treh vzorcev so si 
bili podobni. Pregled mikrostrukture vzorcev 53-1 in 46-1 je razkril podobno mikrostrukturo 
in enako sestavo faz kot v primeru vzorca 33-1 (sliki 4.1e in f). Razlika je bila zlasti v deležu 
primarnih faz (iQC-faze in H-faze), katerih je bilo v vzorcih 53-1 in 46-1 v povprečju manj, 
kar je posledica manjše vsebnosti mangana v vzorcih. Tako je bil ocenjen skupni delež 
primarnih faz v vzorcu 46-1 na robu do 2,5 %, na sredini vzorca pa do 6 %, medtem ko sta 
bila ta deleža v vzorcu 33-1 5 % in 8 %.  
 
Podobno kot v vzorcu 33-1, je bila v vzorcih 53-1 in 46-1 opredeljena kemijska sestava 
posameznih faz s pomočjo EDS (tabela 4.2). V vzorcu 53-1 so bili iQC-delci premajhni za 








Tabela 4.1: Povprečna kemijska sestava vzorcev v litem stanju, opredeljena z metodama 




(at. % / mas. %) 
XRF 
(at. % / mas. %) 
Vzorec / 
Element Al Mn Cu Al Mn Cu 
33-1 94,6/90,0 3,0/5,7 2,4/5,3 95,4/90,5 2,4/4,6 2,2/4,9 
53-1 95,5/90,5 2,0/3,9 2,5/5,6 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
46-1 95,5/90,7 2,3/4,4 2,2/4,9 96,0/91,6 2,0/3,9 2,0/4,5 
 
Tabela 4.2: Povprečna kemijska sestava posameznih faz v vzorcih litega stanja, 
opredeljena z metodo EDS 
 
 Vzorec Al (at. %) Mn (at. %) Cu (at. %) 
Faza αAl 33-1 97,5 1,6 0,9 
 53-1 98,0 1,1 0,9 
 46-1 98,0 1,2 0,8 
     
H-faza 33-1 77,1 21,3 1,6 
 53-1 79,0 19,4 1,6 
 46-1 80.9 17,6 1,5 
     
iQC-faza 33-1 83.6 15,5 1,9 
 53-1 X X X 
 46-1 81.1 16,7 2,1 
 
 














(at. %) e/a 
Literaturni 
vir 
Al81,8Mn18,2 81,8 18,2 X X 1,79 [99] 
Al92,4Mn4,5Be1,6Cu1,6 
(AES, 













Al94Mn2Be2Cu2 82,3 15,3 X 2,2 1,93 [13] 
Al-Mn-Be-Cu, 
vzorec 33-1 83,6 15,5 X 1,9 1,96 / 
Al-Mn-Be-Cu, 





Tabela 4.3 prikazuje izračunane elektronske koncentracije (razmerja e/a) za nekatere iQC-
delce iz literature [13, 14, 99] ter iQC-delca vzorcev 33-1 in 46-1. Pri tem je bila upoštevana 
Raynorjeva teorija [18, 100], pri kateri je privzeta vrednost valence za aluminij 3.00, za 
mangan -3,66, za berilij 2,00 ter za baker 1,00. Ob upoštevanju Raynorjeve teorije, so 
optimalne vrednosti razmerja e/a za iQC-fazo v zlitini Al-Mn oziroma metastabilne 
kvazikristale na osnovi Mackayevega ikozaedra med 1,7 in 1,9 [13, 18]. 
 
Izračunane vrednosti kažejo na ugodno razmerje za nastanek iQC-fazo v primerih [99, 14]. 
Prav tako je v primeru iQC-delca v vzorcu 46-1, kjer je EDS-analiza razkrila podoben delež 
mangana kot v [14]. Po drugi strani pa so vrednosti razmerij v primeru [13] in vzorca 33-1 
nekoliko večje od optimalnih, predvsem na račun manjše vsebnosti mangana in neupoštevanja 
berilija ob pridobljenih rezultatih analize EDS.   
 
4.1.2 Mikrostruktura in mikrokemijska analiza vzorcev v stanju po toplotni obdelavi 
 
V okviru toplotne obdelave zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu so bili vzorci in ulitki raztopno 
žarjeni, gašeni in/ali starani (umetno ali naravno). V ta namen so bili uporabljeni sledeči 
vzorci in ulitki: 
 
o Več vzorcev ulitka 33, ki so bili raztopno žarjeni na 510 °C 2 uri, gašeni in različno 
dolgo starani na različnih temperaturah (vzorci 33-2 do 33-8); 
o Vzorec ulitka 33, ki je bil raztopno žarjen na 510 °C 10 ur in nato postopoma umetno 
staran na 160 °C od 0,5 h do 3,0 h (vzorec 33-80,5-3,0); 
o Vzorca ulitka 53, ki sta bila direktno starana po postopku ulivanja (stanje T5) na 160 
ali 180 °C 18, oz. 9 ur (vzorca 53-2 in 53-3) in 
o Trije natezni preizkušanci T1, T2 in T3, ki so bili raztopno žarjeni na 510 °C 2 uri in 
umetno starani na 180 °C 9 ur. 
 
Tabelarično zbrani in prikazani podatki o stanjih vzorcev in ulitkov ter režimih toplotnih 
obdelav so natančneje povzeti v poglavju o eksperimentalnem delu (tabela 3.2). 
 
Z metodami SM, SEM in EDS sta bila najprej pregledana vzorca 33-3 in 33-5, ki sta bila 
raztopno žarjena 2 uri, gašena ter starana na 160 oziroma 180 °C. Vzorec, staran na 170 °C ni 
bil posebej analiziran z omenjenimi metodami, na njem pa so bile opravljene meritve trdote. 
Na sliki 4.2a je prikazana mikrostruktura vzorca 33-5, ki prikazuje še vedno prisotno fazo αAl, 
primarne delce H-faze in delce oblike iQC-faze. Prav tako je bil prisoten evtektik (αAl + H- ali 
dQC-faza) v obliki iglic z odebeljenimi konicami. Istovetnost evtektske faze H ni bila 
potrjena, vendar kasnejša analiza primarnih delcev je potrdila prisotnost primarne H faze, pa 
tudi dQC-faze v vzorcu po toplotni obdelavi. Tako tudi ni izključena možnost prisotnosti 
evtektske dQC-faze. Na sredini vzorcev je bila na nekaterih mestih prisotna ta evtektska faza 
v obliki majhnih, okroglih delcev. Identifikacija faz preko posnetkov SEM in SM je potekala 
s pomočjo primerjave mnogih literaturnih virov (npr. [13, 14]). V mikrostrukturi ni bilo več 
zaslediti faze θ-Al2Cu. Mogoče je bilo opaziti mesta, kjer je bila pred toplotno obdelavo 
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prisotna faza θ-Al2Cu, saj so bila mesta vidno osiromašena z elementi, oziroma videti na 
posnetkih SEM temnejša (sliki 4.2b in c). Natančnejši pregled svetlejših mest v matrici je 
razkril prisotnost novonastalih izločkov, ki bi lahko pripadali fazi τ1-Al29Mn6Cu4 oziroma 
fazi, ki jo literatura označuje tudi kot T-Al20Mn3Cu2 ali Al21Mn3Cu2 [80] (slika 4.2c). Čez 









Slika 4.2: Posnetki SEM vzorca po toplotni obdelavi 33-5 (2-urno raztopno žarjenje na 510 °C, 
gašenje in 9-urno umetno staranje na 180 °C): a) pregled mikrostrukture, b) in c) mesta, kjer je bila 
pred toplotno obdelavo prisotna faza θ-Al2Cu: b) pri manjši povečavi in c) pri večji povečavi, kjer so 
vidni še novonastali izločki, d) nehomogenost primarnega delca, ki po obliki ustreza iQC-fazi in e) 
nehomogenost primarnega delca H-faze, (BSE)  
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Nadalje je bila opravljena analiza EDS prisotnih faz v mikrostrukturi vzorcev 33-3 in 33-5. 
Rezultati so shematsko predstavljeni v tabeli 4.4. Analiza primarnih delcev, podobnih iQC-
fazi je razkrila nehomogenost delcev (slika 4.2d). Najprej sta bili primerjani notranjost in 
zunanjost takih delcev po kemijski sestavi.  
 
Tabela 4.4: Shematski prikaz povprečne kemijske sestave posameznih faz v vzorcih 33-3 




Analiza EDS notranjosti teh delcev v vzorcu 33-3 je pokazala na spreminjajoč delež mangana 
od 13,3 do 17,7 at. %, medtem ko se je delež bakra gibal med 5,2 in 5,4 at. %. Pri višji 
temperaturi umetnega staranja, v vzorcu 33-5, je bil delež mangana okoli 14,3 at. %, delež 
bakra pa precej večji, približno 7,2 at. % v primerjavi z vzorcem 33-3. Primerjava rezultatov 
EDS-analize notranjosti delcev vzorcev 33-3 in 33-5 z delci v vzorcu litega stanja 33-1 so 
pokazali, da prvi raztapljajo večji delež bakra, a primerljiv delež mangana. Po drugi strani pa 
so imeli po toplotni obdelavi nekateri primarni delci, ki so po obliki spominjali na iQC-fazo, 
svetlejše robove (slika 4.2d), kjer je analiza EDS razkrila večji delež bakra in manjši delež 
mangana v primerjavi z notranjostjo delca. To je mogoče pojasniti z nastajanjem faze τ1.  
 
Tudi primerjava kemijske sestave delcev vzorca litega stanja z zunanjimi deli delcev po 
toplotni obdelavi pokaže na zmanjšano vsebnost mangana in povečan delež bakra v slednjih, 
kar nadalje potrjuje transformacijo primarnih iQC-delcev v kristalno fazo τ1. Povečevanje 
deleža bakra tako v notranjosti kot zunanjosti primarnih delcev po toplotni obdelavi in tako 
nastajanje faze τ1 bi lahko obrazložilo kasnejše ugotovitve o odsotnosti izločkov faz θ'' ali θ' 




Ponekod v mikrostrukturi so bila analizirana tudi temnejša mesta na podobnih primarnih 
delcih, a je analiza EDS kazala na povečan delež bakra in mangana v primerjavi s svetlejšo 
okolico. Glede na večja deleža, a mesta temnejša od okolice (z manjšo molsko maso) gre za 
fazo, bogato z lahkim elementom, berilijem. Ugotovljeno je bilo, da gre za fazo 
Be4Al(Mn,Cu), ki dodatno ovira nastanek želenih izločkov faze θ'' ali θ'.  
 
V nadaljevanju je bila ugotavljana kemijska sestava primarnih delcev H-faze v vzorcih 33-3 
in 33-5. V povprečju je primarna H-faza v vzorcu litega stanja vsebovala približno 20,0–     
21,8 at. % Mn in 1,5–1,7 at. % Cu. Po toplotni obdelavi je notranjost primarnih delcev H-faze 
v vzorcu 33-3 vsebovala podobna deleža mangana in bakra (okoli 22,9 at. % Mn in 1,9 at. % 
Cu), medtem ko je bila kemijska sestava po robovih delcev obogatena z bakrom (7,1 at. % 
Cu) in osiromašena z manganom (19,8 at. %). Podobno je bilo v vzorcu 33-5, kjer je bila 
vsebnost mangana na sredini delca 22,6 at. % in bakra 2,7 at. %, na zunanjosti delcev pa sta 
bili ti vsebnosti 18,1 at. % in 8,1 at. %. Povišanje temperature staranja je torej vplivalo na 
nadaljnjo osiromašenje delcev z manganom in obogatitev z bakrom. Nehomogenost primarnih 
delcev H-faze je bila nenazadnje razvidna tudi s posnetkov SEM (slika 4.2e), kjer so bili vidni 
svetlejši robovi delca. Na robovih je pričela nastajati faza τ1, podobno kot v primeru prej 
obravnavanih primarnih delcev iQC-faze. 
 
Analiza EDS osnove αAl in pregled mikrostrukture sta razkrili njeno nehomogenost oziroma 
nastanek izločkov po toplotni obdelavi (slika 4.2c). Največji delež izločkov je bil prisoten na 
robovih vzorcev. Večji izločki, oblike palčk, so imeli najdaljšo dimenzijo do okoli 700 nm, 
medtem ko so bili bolj okrogli izločki še manjši in zanesljiva ocena njihove velikosti preko 
posnetkov SEM ni bila mogoča. Na temnejših mestih osnove izločkov ni bilo, oziroma je bila 
njihova gostota majhna. Analiza EDS je na teh mestih razkrila kemijsko sestavo z okoli 0,6 at. 
% Mn in 0,6 at. % Cu v vzorcu 33-3 ter 0,6–1,0 at. % Mn in 1,6–1,7 at. % Cu v vzorcu 33-5. 
V primerjavi z osnovo αAl vzorca 33-1 je bila na teh mestih vsebnost mangana manjša, delež 
bakra pa podoben oziroma večji. Pri tem je potrebno upoštevati majhno analizno mesto, 
oziroma možnost zajetja področij z izločki, ki se nahajajo v neposredni bližini temnih mest 
osnove αAl pri analizi EDS. 
 
Po drugi strani so svetlejša mesta osnove, kjer so bili izločki vidno prisotni, izkazovala 
povprečno kemijsko sestavo z 1,0–2,5 at. % Mn in 1,8–2,3 at. % Cu. Največja deleža bakra in 
mangana sta bila ugotovljena na robu vzorca, kjer je bila gostota izločkov največja, kot že 
omenjeno.  
 
Analiza vzorca 33-8, ki je bil raztopno žarjen dlje časa (10 ur) in umetno staran krajši čas, tj. 3 
ure na 160 °C, je razkrila podobno konstitucijo kot v vzorcih 33-3 in 33-5 (slika 4.3a). Vendar 
pa je bilo mogoče opaziti nekaj razlik v mikrostrukturi, kot: nadaljnjo ogrobitev evtektske H-
faze, katere iglice so zrastle do dolžine 10 μm. Na mnogih delih vzorca je bil evtektik 
prekinjen z večjimi območji faze αAl (temnejša mesta) in/ali območji izločkov (svetlejša 
območja). V mikrostrukturi so bili prisotni tudi primarni delci in mikrokemijska analiza EDS 
je potrdila njihovo kemijsko homogenost po celotni površini. Vsebnost elementov v teh delcih 
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je bila podobna kemijski sestavi robov delcev primarne H-faze v vzorcih 33-3 in 33-5, z 
manjšim deležem mangana (15,9–17,7 at. % Mn) in večjim deležem bakra (7,8–7,9 at. %) v 
primerjavi z notranjostmi delcev po 2-urnem žarjenju. To pomeni, da je nastajala faza τ1. Na 
podlagi homogenosti teh delcev in daljšega časa žarjenja je očitno v teh delcih transformacija 
v fazo τ1 potekla do konca. 
 




Slika 4.3: Posnetki SEM vzorca po toplotni obdelavi 33-8 (10-urno raztopno žarjenje na 510 °C in 3-
urno umetno staranje na 160 °C): a) pregled mikrostrukture, b) in c) izločki, prisotni v osnovi αAl pri 
dveh različnih povečavah, (BSE) 
 
Primerjava mest osnove, ki so bila bogata z izločki, je kazala na podobno vsebnost mangana 
in bakra ob primerjavi vzorca 33-8 z vzorcema 33-3 in 33-5, kjer sta bili ti približno                          
1,0–2,0 at. % Mn in 1,5–2,2 at. % Cu. Glede na več virov, [13, 14], zlasti v povezavi s 
strjevanjem podobnih zlitin v ravnotežnih razmerah, je bilo mogoče zaključiti, da izločki 
pripadajo τ1-fazi. Podaljšanje časa raztopnega žarjenja z 2 na 10 ur (in skrajšanje časa 
umetnega staranja) je prispevalo k povečanju deleža izločkov, na njihovo rast in ogrobljanje 
(slika 4.3b). Omenjeno je razvidno s primerjavo slik 4.2c in 4.3c. 
 
Mikrostrukturi vzorcev, ki sta bila le raztopno žarjena in gašena (vzorca 33-2 in 33-7) sta 
prikazani na sliki 4.4a in b. Primerjava analize EDS vzorcev je pokazala, da podaljšanje časa 
raztopnega žarjenja z 2 na 10 ur ni bistveno vplivalo na kemijsko sestavo osnove. Tako je bila 
povprečna kemijska sestava osnove v vzorcu 33-2 okoli 97,6 at. % Al, 0,7 at. % Mn in 1,7 at. 
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% Cu, medtem ko je bila v vzorcu 33-7 ta približno 98,0 at. % Al, 0,6 at. % Mn in 1,6 at. % 
Cu. Prav tako sta povprečni sestavi osnove vzorcev podobni kemijskim sestavam osnov 
vzorcev, ki so bili nadalje starani (vzorca 33-3 in 33-5, tabela 4.4).  
 
V mikrostrukturi vzorcev 33-2 in 33-7 so izločki že prisotni in območja z izločki kažejo na 
podobno kemijsko sestavo kot v vzorcih 33-3 in 33-5. Prisotnost izločkov v raztopno žarjenih 
vzorcih potrjuje njihov nastanek med samim procesom žarjenja in ne med kasnejšimi postopki 
staranja. 
 
Analiza EDS primarnih delcev H-faze v 33-2 in 33-7 kaže na manjše vsebnosti mangana in 
večje vsebnosti bakra, kot v vzorcu 33-7 (15,9–17,7 at. % Mn in 7,8–7,9 at. % Cu). Površina 
delcev primarne H-faze, ki so bili prisotni v mikrostrukturi vzorca žarjenega 10 ur, je bila 
enakomerne barve, medtem ko so bili ti delci v vzorcu s krajšim časom žarjenja – 2 uri – 
nehomogenega izgleda po barvi. Podobno, kot v primeru staranih vzorcev s krajšim časom 
raztopnega žarjenja. Omenjeno ponovno potrjuje, da je po 10 urah žarjenja transformacija v 
fazo τ1 potekla do konca, medtem, ko 2-urno žarjenje ni bilo zadostno za popolno 




Slika 4.4: Posnetka SEM mikrostrukture raztopno žarjenih vzorcev in gašenih: a) vzorec 33-2 (žarjen 
2 uri) in b) vzorec 33-7 (žarjen 10 ur), (BSE) 
 
 
V nadaljevanju je bil preiskan vzorec 53-1, ki je bil v izhodnem, litem stanju, in vzorec 53-2, 
ki je bil neposredno po ulivanju umetno staran na 160 °C. Primerjava njunih mikrostruktur je 






Slika 4.5: Posnetka SEM mikrostrukture: a) vzorca v litem stanju 53-1 in b) direktno umetno 
staranega vzorca po postopku litja 53-2 (160 °C, 18 h), (BSE) 
 
Vzorca sta glede na analizo EDS v povprečju vsebovala manjši vsebnosti mangana in bakra 
(2,3 at. % Mn in 2,2 at. % Cu) v primerjavi z vzorci ulitka 33. V mikrostrukturi litega stanja 
(vzorec 53-1) je bil prisoten manjši delež tako primarne iQC-faze kot H-faze, kar je direktna 
posledica manjšega deleža mangana v primerjavi z vzorci ulitka 33. V mikrostrukturi sta bila 
prav tako prisotna evtektika (αAl + iQC-faza) in (αAl + θ-Al2Cu). Po direktnem staranju 
(vzorec 53-2) v mikrostrukturi ni bilo opaznih sprememb in dodatno se niso pojavili nobeni 
vidni izločki. Osnova αAl vzorca litega stanja je v povprečju vsebovala okoli 98,0 at. % Al, 
1,1 at. % Mn in 0,9 at. % Cu, kar je podobno vsebnostim elementov, ugotovljenih v vzorcu 
33-1. Direktno staran vzorec 53-2 je vseboval nekoliko manjša deleža mangana in bakra v 
osnovi αAl, t.j. 1,0 at. % Mn in 0,7 at. % Cu v primerjavi z vzorcem 53-1. 
 
Kemijska sestava delcev H-faze v vzorcih 53-1 in 53-2 je bila podobna in sicer okoli          
19,4 in 20,0 at. % Mn ter 1,6 in 1,5 at. % Cu.  
 
Nespremenjena mikrostruktura po direktnem staranju je obrazložila kasneje ugotovljene 
podobne meritve trdote obeh vzorcev. Glede na nespremenjeno mikrostrukturo, oziroma da se 
ne pojavi nobena dodatna mikrostrukturna sestavina in na ugotovljene podobne vrednosti 
trdot, je mogoče zaključiti, da direktno staranje ni prispevalo k izoblikovanju izločkov, ki bi 
potencialno izboljšali mehanske lastnosti zlitine. Eden glavnih razlogov je, da ob ulivanju 
zlitine v bakreno kokilo (zmerna hitrost ohlajanja) ni nastala močno prenasičena trdna 
raztopina, kar je analiza EDS osnove αAl v litem stanju potrdila. Vendar pa bi bilo še vedno 
smiselno poskusiti direktno staranje teh zlitin s spremenjenimi parametri (čas, temperatura), 
kar pa v tem delu ni bilo nadalje raziskano. Namreč, F. Zupanič s sodelavci v [80] poroča o 
nastanku izločkov θ'-Al2Cu po 24-urnem direktnem staranju podobne zlitine pri temperaturi 
200 °C, pri kateri so atomi mangana še praktično negibljivi in tako onemogočen nastanek 
izločkov faze τ1. Po 1-urnem direktnem staranju podobne zlitine na 300 °C pa poročajo o 
maksimalni doseženi trdoti, ki je posledica nastanka izločkov iQC-faze, pri čemer verjetno 




Po vzoru [80] so v nadaljevanju izračunani difuzijski koeficienti za baker in mangan ter njune 
srednje difuzijske dolžine pri uporabljenih temperaturah raztopnega žarjenja in staranja, z 
namenom pojasnitve dogajanja med posamezno izvedeno toplotno obdelavo. Ob tem je bilo 













QMn = 211,5 kJ·mol (tabela 4.5).  
 
Uporabljeni sta bili enačbi za: 
 
Difuzijski koeficient:  𝐷 = 𝐷0 · 𝑒
−
𝑄
𝑅𝑇 [m2·s–1]  {4.1} [100], kjer je 
 





Q … aktivacijska energija za difuzijo [J·mol
–1
]; 









Srednjo difuzijsko dolžino: 𝑥 = 2√𝐷𝑡  [m]  {4.2} [69], kjer je 
 
t … čas [s]. 
 
Tabela 4.5:  Difuzijski koeficienti za baker in mangan ter njune srednje difuzijske 
dolžine pri uporabljenih temperaturah in časih raztopnega žarjenja in staranja  
  
T 











510 / 783 2 5,18·10
–14 38600,00 1,05·10
–16 1700,00 
180 / 453 9 1,61·10
–20 45,70 5,52·10
–27 0,03 
170 / 443 10 7,20·10
–21 32,20 1,55·10
–27 0,01 
160 / 433 18 3,12·10
–21 28,40 4,12·10
–28 0,01 




Iz tabele 4.5 je razvidno, da so pri parametrih umetnega in naravnega staranja (čas in 
temperatura) srednje difuzijske razdalje majhne, zlasti za mangan. Atomi mangana so 
praktično negibljivi pri vseh temperaturah staranja, za razliko od njihove gibljivosti pri 
temperaturi raztopnega žarjenja (510 °C). V primeru predhodnega raztopnega žarjenja na 510 
°C (pred staranjem), so tako že nastajali izločki faz Be4Al(Mn,Cu) in τ1. Pri atomih bakra pa 
se pojavi določena mobilnost že pri 160 °C, pri času staranja 18 ur in se s temperaturo staranja 
povečuje. Kot bo pokazano v kasnejšem poglavju, pa se trdota direktno staranih vzorcev ni 
spremenila.  Tako je mogoče sklepati, da ni nastajala nobena vrsta izločkov z bakrom, kar je 
potrdila tudi mikrostrukturna karakterizacija vzorcev 53-2 in 53-3 z metodo SEM. Ob 
upoštevanju kemijske sestave osnove αAl vzorca 53-1 (97,5 % Al, 1,6 % Mn in 0,9 % Cu), je 
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možno sklepati o vplivu mangana in berilija na povišano maksimalno topnost bakra v 
aluminiju v danih razmerah umetnega staranja. Tako ni bilo gonilne sile za izločanje, medtem 
ko je 1,5 % Cu v osnovi αAl pri 24-h direktnem staranju na 200 °C zadostna za nastanek 
izločkov θ' [80].        
 
Naslednja tabela (tabela 4.6) predstavlja vzorce ulitkov, na katerih so bile opravljene 
nadaljnje analize litega stanja vzorcev in vzorcev v stanju T6180;9 zlitin Al-Mn-Be-Cu, ki 
potrjujejo ugotovljeno mikrostrukturo in identifikacijo prisotnih faz. Vzorci so označeni z L 
ali T, kar označuje lito stanje (L) in toplotnoobdelano stanje (T), sestavljeno iz raztopnega 
žarjenja na 510 °C 2 uri, gašenja in 9-urnega umetnega staranja na 180 °C. Mikrokemijska 
analiza vzorcev je bila ugotavljana z metodama EDS in XRF. Tabela na kratko povzema tudi 
namembnost vzorcev, ki jo izčrpneje obravnava tabela 3.2. Navedeni so samo vzorci, ki so 
bili namenjeni za preiskavo z metodami EBSD, TEM in XRD, katerih rezultati in diskusija so 
v nadaljevanju. 
 
S svetlobnomikroskopskih posnetkov sta bila v vzorcih litega stanja (38L in 46L) ocenjena 
skupna deleža primarnih faz. Skupni površinski delež primarne iQC- in H-faze v vzorcu 38L 
je bil od 1–6 % od roba proti sredini vzorca. V primeru vzorca 46L je bil ta večji, 2,5–6 %, 
kar je skladno z večjo vsebnostjo mangana v zlitini 46.   
 
Tabela 4.6: Povprečna kemijska sestava vzorcev 38 L in T ter 46 L in T, opredeljena s 
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XRD (ter merjenje 
HV) 
 
Mikrostruktura in identifikacija faz v zlitinah iz sistema Al-Mn-Be-Cu v litem in toplotno 
obdelanem stanju je bila v nadaljevanju obravnavana najprej z metodo XRD.  
 
4.1.3 Identifikacija faz vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi z metodo 
XRD 
 
Z metodo XRD sta bila preiskana po dva vzorca litega stanja (označena 38_L in 46_L na sliki 




V vzorcih litega stanja so bile prisotne faze: αAl, θ-Al2Cu, H-faza ter verjetno tudi nekaj iQC-
faze (slika 4.6a). Vsebnost iQC-faze v vzorcih je bila očitno premajhna za detekcijo z metodo 
XRD. Glavna vrhova iQC-faze pri kotih približno 41,6° in 43,8° nista bila razvidna z 
difraktogramov. Prav tako pa je bilo tudi verjetno, da so se vrhovi H-faze in iQC-faze 
prekrivali oziroma so si bili zelo blizu in jih je bilo težko razločiti z opremo, s katero so bile 
opravljene analize XRD. Poleg identificiranih faz preko mikrostrukturne karakterizacije, 
spektri niso razkrili nobene dodatne faze. H-faza, katere je bilo v mikrostrukturi več kot iQC-
faze, je očitno pripadala fazi Al15Mn3Be2, upoštevaje rezultate difraktogramov iz literaturnih 




Slika 4.6: Difraktograma vzorcev zlitin 46 in 38 v litem stanju (vzorca 46L in 38L) 
 
Po drugi strani pa sta vzorca zlitine 38 in 46 po toplotni obdelavi vsebovala faze αAl, τ1, 
Be4Al(Mn,Cu) ter H-fazo (slika 4.7), kar je bilo pričakovano glede na rezultate 
mikrostrukturne karakterizacije in mnoge literaturne vire (npr. [13, 14]). Faze θ-Al2Cu ni bilo 
več zaznati na spektrih XRD. Zanesljiva potrditev o prisotnosti iQC-faze ni bila mogoča, saj 
glavna dva vrhova, tipična za iQC-fazo, nista bila zaznana (41,6° in 43,8°). To bi bilo skladno 
s predvidevanji, da je iQC-faze po toplotni obdelavi kvečjemu manj kot v litem stanju, kjer 
spektri prav tako niso potrdili njene prisotnosti. V primerjavi z litim stanjem je v vzorcih po 
toplotni obdelavi njen delež kvečjemu dodatno zmanjšan na račun tvorbe faz τ1 in 
Be4Al(Mn,Cu). Najbolj verjetno je, da primarne iQC-faze v vzorcih po toplotni obdelavi ni, 
kar je kasnejša analiza EBSD primarnih delcev potrdila. Vrhovi v bližini glavnih vrhov, 
značilnih za iQC-fazo, so večinoma pripadali fazi τ1. Prav tako pa je analiza EBSD potrdila 
obstoj primarnih delcev dQC-faze. Potemtakem vrhovi pri približno 43,5° in 40,2° [102] 
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pripadajo dQC-fazi in ne fazi τ1. Glede na to, da je faza τ1 aproksimant dQC-faze, so podobni 




Slika 4.7: Difraktograma vzorcev zlitin 46 in 38 (vzorca 46T in 38T) po toplotni obdelavi (2-urno 
raztopno žarjenje na 510 °C, gašenje in 9-urno umetno staranje na 180 °C)  
 
Z analizo EDS je bilo možno ugotavljanje povprečne kemijske sestave relativno velikih 
primarnih delcev v vzorcih po toplotni obdelavi. Metoda XRD je delno potrdila domneve 
glede konstitucije zlitin, ki so bile postavljene med analizo mikrostrukture, EDS-analizi in 
študiju literature. Po drugi strani pa manjših izločkov ni mogoče analizirati s pomočjo metode 
EDS in jih tako identificirati, možno je bilo le okvirno ugotavljanje spreminjanja deležev 
kemijskih elementov (Al, Mn in Cu) na področjih vzorcev, bogatih ali osiromašenih z izločki. 
Za identifikacijo posameznih izločkov po toplotni obdelavi vzorcev, ki so bili velikosti pod 1 













4.1.4 Identifikacija izločkov vzorca v stanju po toplotni obdelavi z metodo TEM 
 
Z metodo TEM so bili v doktorskem delu preiskani prisotni izločki v zlitinah iz vseh treh 
zlitinskih sistemov. Preiskave kvazikristalov z metodo TEM predstavljajo samostojno in 
široko področje raziskav. Doktorsko delo tako uporablja preiskavo TEM za identifikacijo 
prisotnih izločkov, medtem ko je bila identiteta primarnih delcev v posamezni zlitini 
ugotavljana z relativno hitro metodo EBSD. Podatkov o preiskavah QC-zlitin z metodo EBSD 
je malo, npr. [101]. Podatkov o preiskavah QC-zlitin iz sistemov Al-Mn-Cu(-Be-Si) z metodo 
EBSD pa do izdelave doktorskega dela nismo zasledili. Z metodo EBSD je bila uspešno 
razločena kristalna od kvazikristalne strukture. Z identifikacijo kristalnih faz aproksimantov je 
zato možno sklepati tudi o sorodnih QC-fazah [14]. Z metodo EBSD je bilo prav tako 
ugotavljano, ali se iQC-faza med toplotno obdelavo določenih zlitin v stanju T6180;9 ohrani ali 
ne. 
 
Tabela 4.7. Uporabljeni podatki o kristalni strukturi možnih prisotnih faz v vzorcu 46T 











struktura Faza    
αAl 0,404 -II- -II- kubična 
θ-Al2Cu 0,606 -II- 0,487 tetragonalna 
λ (Al4Mn) 0,284 -II- 0,124 heksagonalna 
μ (Al4Mn) 0,200 -II- 0,246 heksagonalna 











Be4AlMn 0,611 -II- -II- kubična 
 
Z metodo TEM je bilo analiziranih več izločkov v vzorcu po toplotni obdelavi zlitine Al-Mn-
Be-Cu (vzorec 46T, stanje T6180;9). Tako je bilo uspešno identificiranih več izločkov faz 
Be4Al(Mn,Cu) in τ1 (slike 4.8–4.10). Pri identifikacij izločkov so bili uporabljeni podatki o 
osnovni celici in mrežnih parametrih za več možnih faz, navedenih v tabeli 4.7. V primeru 
izločkov faze Be4Al(Mn,Cu) je bila privzeta vrednost za fazo Be4AlMn, medtem ko je dolžina 
roba osnovne celice faze Be4AlCu večja~ 0,623 [13]. 
 
Slike 4.8–4.10 prikazujejo analizo izločkov faze Be4Al(Mn,Cu), ki so bili velikosti nekaj sto 
nanometrov. Iz tabele 4.8 je razvidno, da se vrednosti roba osnovne celice gibljejo od 0,612 
nm do 0,621 nm. V primeru, ko so bile vrednosti manjše, so bili analizirani izločki faze 
Be4AlMn, ki topijo določen delež bakra. Po drugi strani pa večje vrednosti nakazujejo na 








Slika 4.8: Analiza izločka Be4Al(Mn,Cu) z metodo TEM: a) posnetek področja mikrostrukture z 
analiziranim izločkom, b) posnetek izločka in c) uklonski posnetek izločka s consko osjo [001]  
 
Tabela 4.8. Vrednosti ugotovljenih mrežnih parametrov preiskanih izločkov 
* Vsaki izmerjeni vrednosti je odštetih 2,1  %. Neobjavljena interna študija na IJS je pokazala, da so z uporabljenim mikroskopom 
vrednosti mrežnih parametrov 2,1 % večje od realnih. 
 
 
Izmerjeni parametri mreže* 
[nm] 






















4.11f X 1,230FFT 0,698FFT 
 
Analizirani so bili tudi izločki drugačnih oblik, kot so bili izločki faze Be4Al(Mn,Cu). Na 
slikah 4.11a in b je opazna pravokotna oblika izločka, z dim. približno 300 nm in 250 nm. 
Uklonski vzorci analiziranih izločkov (slike 4.11d, e, g in h) so s svojimi značilnostmi 
nakazovali na veliko celico z večjim številom atomov. Tak primer je tudi faza τ1, ki je lahko 
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prisotna kot kristalni aproksimant dQC-fazi pri določenih večjih koncentracijah mangana v 










Slika 4.9: Analiza izločkov Be4Al(Mn,Cu) z metodo TEM: a), c) in e) posnetki področja mikrostrukture 




   
 
Slika 4.10: Analiza izločka Be4Al(Mn,Cu) z metodo TEM: a) posnetek področja mikrostrukture z 
analiziranim izločkom in b), d) in f) uklonski posnetek izločka s consko osjo [211] 
 
 
Z analizo XRD je bila že ugotovljena prisotnost faze τ1. Prav tako literaturni vir [80] poroča o 
izločkih faze τ1 v obliki palčk, podobnih kot na slikah 4.11a in b. Palčka izločka τ1 je bila 
orientirana tako, da je gledana z vrha. Po drugi strani pa slika X.11f prikazuje podolgovato 
palčko izločka τ1, širine približno 350 nm. Na izločku faze s slik 4.11a in b je bila opravljena 
tudi meritev povprečne kemijske sestave. Povprečna kemijska sestava izločka brez berilija je 
bila v povprečju (at. %): 76 % Al, 16 % Mn in 8 % Cu. 
 
 
Analiziranih je bilo več izločkov faze τ1, vendar so vsi ukloni pripadali conski osi [100]. V 
nadaljevanju so predstavljeni rezultati dveh takšnih izločkov. Ukloni, ki so pripadali conski 
osi [100] so onemogočili merjenje in izračun tretjega mrežnega parametra (a). Glede na to, da 
so izmerjene vrednosti preostalih dveh mrežnih parametrov (tabela 4.8) skladne z literaturo in 





























Slika 4.11: Analiza izločka τ1 z metodo TEM: a) posnetek območja mikrostrukture z analiziranim 
izločkom, b) označeni mesti analize EDS izločka s slike a), c) označeno območje simulacije FFT 
izločka s slike a), d) uklonski posnetek izločka s slike a) s consko osjo [100], e) simuliran uklonski 
posnetek izločka s slike a) s consko osjo [100] (FFT), f) posnetek izločka drugačnega izgleda in 
označeno področje izločka za simulacijo FFT, g) simuliran uklonski posnetek izločka s slike f) s 
consko osjo [100](FFT) pri manjši povečavi in c) simuliran uklonski posnetek izločka s slike f) s 
consko osjo [100] (FFT) pri večji povečavi 
 
Poleg metode TEM za identifikacijo prisotnih izločkov, je bila v preiskovanih zlitinah za 
identifikacijo primarnih faz uporabljena metoda EBSD. Rezultati analize z metodo EBSD za 
zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu so podani v nadaljevanju. 
 
4.1.5 Preiskava primarnih delcev vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi z 
metodo EBSD 
 
Analiza EBSD zlitin litega stanja iz sistema Al-Mn-Be-Cu je potekala najprej preko vzorca 
ulitka 33 (33-1 = 33L). Kasneje sta bila dodatno izdelana še dva vzorca iz ulitka 38, tako za 
lito stanje (38L) kot stanje T6180;9 (38T). Dodatna vzorca sta bila potrebna, saj je 
primanjkovalo ulitka 33 za izdelavo vzorca po toplotni obdelavi. Nadalje, vzorec 33L je kljub 
dodatni in skrbni metalografski pripravi izkazoval močno deformacijo površine kot posledico 
predhodnih priprav za različne preiskave. Analiziranih je bilo večje število primarnih delcev v 
posameznih vzorcih, rezultati so si bili podobni in ponovljivi. Tako so tu predstavljeni samo 
nekateri.  
 
Slika 4.12 povzema simbole, ki so uporabljeni pri opremljanju slik pridobljenih uklonskih 
vzorcev. V nadaljevanju slika 4.13 prikazuje uklona EBSD in odgovarjajoča modela 
ikozaedrične in dekagonalne faze v vzorcu zlitine iz sistema Al-Mn-Pd [101]. S pomočjo slike 
4.13 je bila opravljena identifikacija pridobljenih uklonskih vzorcev odbitih elektronov. 





Slika 4.12: Legenda nekaterih uporabljenih simbolov pri označevanju slik uklonskih vzorcev, 




Slika 4.13: Uklona EBSD: a) površine ikozaedričnega i-Al68Pd26Mn6-delca in b) površine 
dekagonalnega d-Al76Pd11Mn13-delca. Projekciji (modela), izdelani s pomočjo prepoznavanja 
uklonskih vzorcev z označenimi 2-, 3-, 5- in 10-števnimi simetrijskimi osmi ter 2- in 5-števnimi 
simetrijskimi ravninami (legenda na sliki): c) prepoznan uklonski vzorec s slike a) kot QC ikozaeder in 
d) prepoznan uklonski vzorec s slike b) kot QC dodekaeder z dodatnimi romboedričnimi ravninami, 
povzeto po [101] 
 
Slika 4.14a predstavlja primarni delec blizu sredine vzorca, ki bi po obliki lahko pripadal 
iQC-fazi. Opravljenih je bilo več analiz EBSD na različnih mestih delca (oznake b, c, d in e 
na sliki 4.14a). Predstavljena uklonska vzorca (motiva) mest b in c na slikah 4.14b in c sta 
izkazovala 5-števno simetrijo. Če bi povezali konce vsake druge simetrijske osi (če bi 
povezali pet osi), bi lahko orisali petkotnik. Poleg tega je s slike 4.3c razvidna 5-števna 
simetrija dvakrat, oziroma dva petkotnika, ki sta bila med sabo povezana po eni osi z 2-števno 
osjo (rdeč krogec, legenda s slike 4.12) in preko prejšnje ali naslednje osi s 3-števno osjo. 
Omenjeno se je pri analizi EBSD večkrat pojavilo in je skladno z literaturo [101]. Uklonska 
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Slika 4.14: Analiza EBSD: a) označena mesta opravljenih analiz ter b) in c) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnega delca vzorca 33L 
 
 
Naslednja slika (slika 4.15) prikazuje mesto analize EBSD primarnega delca istega vzorca 
(33L) blizu roba vzorca. Tako sta ponovno razvidna dva povezana petkotnika, ki ju povezuje 
2- in 3- števna simetrija (slika 4.15b). Tudi podrobnejši pregled 3-števne osi (zelen trikotnik) 
razkrije, da ji nad njo spet sledi 2-števna os. Podobno je bilo v primeru 2-števne osi (rdeč 
krogec), ki je imela nad sabo 3-števno os. Celotna površina delca s slike 4.15a je izkazovala 
uklonske vzorce z enakimi simetrijskimi značilnostmi, ne glede na mesto analize. Analizirani 







Slika 4.15: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize in b) uklonski vzorec na označenem 






Slika 4.16: Analiza EBSD: a) in c) označeni mesti opravljenih analiz ter b) in d) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnih delcev vzorca 33L  
 
V nadaljevanju analize EBSD so bili analizirani primarni delci vzorca 33L, ki so po obliki 
spominjali na črko 'H '(sliki 4.16a in c). Ti delci so bili prisotni tako proti robu vzorca kot 
proti sredini. Poleg tukaj predstavljenih uklonov, je bilo na takih delcih opravljenih mnogo 
analiz, a rezultati so si bili podobni. V vseh primerih analiz takšnih delcev, so bile prisotne 6-
84 
 
števne simetrijske osi (sliki 4.16b in d). Z obeh predstavljenih uklonskih vzorcev je poleg 6-
števne simetrije opazno periodično se pojavljanje in ponavljanje 2- in 3-števnih osi kot v 
primeru uklonov primarnih delcev iQC-faze s 5-števno simetrijo (sliki 4.14 in 4.15)  
 
Delci, ki so izkazovali uklone s 6-števnimi simetrijskimi osmi očitno pripadajo H-fazi s 
heksagonalno kristalno strukturo. Njeno prisotnost pa je prav tako potrdila predhodna analiza 
XRD. 
 
Opravljena je bila še analiza EDS primarnega delca (slika 4.17), ki je bil po obliki podoben 
primarnim iQC-delcem (sliki 4.14a in 4.15a). Hkratni EBSD in EDS-analizi nista bili mogoči, 
saj detektorja EBSD in EDS ne moreta biti istočasno prisotna med analizo v mikroskopu 
oziroma sestav opreme ne omogoča tega. Prav tako pa hkratni analizi nista bili mogoči, saj 
med analizo EDS vzorec ni nagnjen, medtem ko tehnika EBSD zahteva določen nagib vzorca, 




Slika 4.17: Posnetek SEM vzorca 33L v litem stanju: mesta opravljenih točkovnih analiz EDS, (BSE) 
 
Tako je imel primarni delec v povprečju kemijsko sestavo: 83,1 at. % Al, 15,8 at. % Mn in 1,1 
at. % Cu (mesto 3, slika 4.17). Vsebnost mangana je bila podobna ugotovljenim vsebnostim v 
primarni iQC-fazi vzorcev 33-1 in 46-1. Delež bakra je bil manjši, tako v primerjavi z 
deležem v delcih H-faze kot v iQC-fazi (tabela 4.2).  V okolici je aluminijeva osnova v 
povprečju vsebovala približno 98,2 at. % Al, 1,1 at. % Mn ter 0,7 at. % Cu (mesti 1 in 2 na 
sliki 4.17). Rezultat povprečne kemijske sestave osnove je bil podoben rezultatom analize 
EDS vzorcev 33-1, 53-1 in 46-1 (tabela 4.2).  
 
V primeru uklonskih vzorcev s slik 4.14 in 4.16 je opazen vpliv prejšnjih metalografskih 
postopkov za različne preiskave. Precejšnja deformacija površine vzorca je imela za posledico 
pojav dvojnih Kikuchijevih pasov, zato je bilo oteženo zlasti prepoznavanje simetrij, ki 
sledijo 5- ali 6-števnim simetrijskim osem. Prav tako so bili poskusi pridobivanja jasnega 
uklona s področja mehke osnove αAl neuspešni. Naslednje analize EBSD so bile opravljene na 
več mestih vzorca 38L (sliki 4.18 in 4.19). Vzorec je bil namenjen izključno analizi EBSD, 
pri čemer je končno poliranje trajalo nekoliko dlje. Zato so bili deli uklonskih vzorcev za 
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ugotavljanje pojava in vzorca ponavljanja 2- in 3-števnih simetrij bolj jasni kot v primeru 







Slika 4.18: Analiza EBSD: a) in c) označeni mesti opravljene analize ter b) in d) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnih delcev vzorca 38L  
 
Na slikah 4.18a in c sta prikazana dva primera analiziranih primarnih delcev, ki bi po obliki 
lahko pripadala iQC- fazi. Pridobljena uklona delcev (sliki 4.18b in c) sta izkazovala 5-števni 
simetrijski osi, kar potrjuje prisotnost iQC-faze. Prav tako pa sta vidni značilni sekvenci 
pojavljanja 2- in 3-števnih simetrijskih osi kot v primeru uklonskih motivov vzorca 33L. 
 
V  nadaljevanju sta prikazana še dva analizirana primarna delca (sliki 4.19a in c), ki nimata 
tipične oblike za iQC-fazo. Uklonska vzorca sta izkazovala 6-števni simetrijski osi. 
Posameznim osem 6-števne simetrijske osi sta si izmenjujoče sledili 2- in 3-števna os (sliki 
4.19b in d), podobno kot v primeru 5-števnih simetrijskih osi. Analizirana delca pripadata H-








Slika 4.19: Analiza EBSD: a) in c) označeni mesti opravljenih analiz ter b) in d) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnih delcev vzorca 38L 
 
V nadaljevanju so bili analizirani številni primarni delci, ki so bili prisotni v mikrostrukturi 
vzorca po toplotni obdelavi (38T). Kljub analizi EBSD večjega števila primarnih delcev po 
njihovi celotni površini, uklonskega vzorca s 5-števno simetrijo ni bilo. Tako je bilo na 
podlagi rezultatov analize EBSD ugotovljeno, da se primarna iQC-faza pri toplotni obdelavi 
ni ohranila.  
 
V primeru analize primarnih delcev z metodo EBSD sta se pojavljali dve vrsti uklonskih 
motivov. Ti sta predstavljeni na slikah 4.20 in 4.21. 
 
Prva vrsta uklonskega vzorca, ki se je pojavljala je izkazovala 6-števno simetrijo in že 
poznano sekvenco pojavljanja 2- in 3-števnih simetrijskih osi (slika 4.20). Določen delež H-






Slika 4.20: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize ter b) uklonski vzorec na označenem 






Slika 4.21: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize ter b) in c) uklonski vzorec na 
označenem mestu analize primarnega delca vzorca 38T 
 
Nadalje slika 4.21 prikazuje analiziran primarni delec in primer druge vrste uklonskega 
vzorca, ki je bil prisoten v več analiziranih primarnih delcih v vzorcu po toplotni obdelavi. 
Primerjava z literaturo (slika 4.13) je razkrila, da gre za uklonski motiv, značilen za 
dekagonalne kvazikristalne faze (dQC). Vsaki navidezni osi petštevne simetrije (10-števni 
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simetrijski osi) je sledila navidezna 2-števna in tej 3-števna. Uporabljen je izraz 'navidezna', 
ker ne gre za simetrijske osi, temveč za sekanje različnih simetrijskih ravnin, kot je to 
upodobljeno na sliki 4.13. To zaporedje pa je drugačno kot v primeru uklonskih vzorcev iQC-
faze. Osi navidezne 3-števne simetrije (rumen trikotnik) med seboj niso tvorile enakih treh 
kotov, pač pa približno 60°, 65° in 55°, kar je skladno z virom [101]. V primeru 5-števne 
simetrije delcev iQC-faze v primeru litega vzorca pa so osi tvorile tri enake, 60°- kote. 
 
Prisotnost dQC-faze v preiskovani zlitini ni bila pričakovana, saj je bila vsebnost mangana v 
zlitini majhna. Znano je, da se dQC-faza pojavlja v zlitinah z vsebnostmi mangana nad 20 at. 
% [14] Nadalje, ta faza ni bila pričakovana, ker gre za stanje po toplotni obdelavi. Ob 
temperaturi raztopnega žarjenja je bila eventualno pričakovana nestabilnost iQC-faze in tako 
njena transformacija v kristalno fazo. Vendar pa sta bila najintenzivnejša vrhova dQC-faze pri 
približno 43,5° in 40,2° [102] prisotna na spektrih XRD. V bližini teh vrednosti kotov so bili 






Slika 4.22: Analiza EBSD: a) označeni mesti opravljenih analiz ter b) in c) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnega delca vzorca 38T24h 
 
Po drugi strani pa je bil preko mikrostrukturne karakterizacije že ugotovljen pričetek 
transformacije primarne iQC-faze v kristalno fazo τ1. Ta je sicer znana kot kristalni 
aproksimant dQC-fazam z ortorombsko kristalno strukturo, na primer v sistemu Al-Mn-Cu s 
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kvazikristali [43]. Dodatno, prisotnost faze τ1 je bila potrjena tudi z metodo XRD. Tako 
obstaja možnost, da poteka transformacija (primarne) iQC-faze v fazo τ1 preko dQC-faze. To 
ni omenjeno v nobenem dostopnem literaturnem viru, zato je bila naknadno opravljena 
dodatna analiza primarnih delcev z metodo EBSD vzorca po 24-urnem žarjenju na 510 °C in 
gašenju. Slike 4.22–4.24 prikazujejo rezultate analize primarnih delcev z metodo EBSD po 
24-urnem žarjenju vzorca ulitka 38 (vzorec 38T24h). 
 
Rezultati analize EBSD primarnih delcev po 24-urnem žarjenju so razkrili dve vrsti uklonskih 
vzorcev. Uklonski vzorci, značilni za dQC-kristale so bili še vedno prisotni, vendar ne po 
celotni površini posameznih delcev. Tak primer sta delca na slikah 4.22 in 4.23. Tako so 
nekateri deli primarnih delcev še vedno pripadali dQC-fazi (sliki 4.22b in 4.23b), nekateri deli 
pa so kazali na uklone, ki niso tipični za dQC-fazo. Ti so izkazovali izključno 2- in 3-števno 
simetrijo, brez prisotnosti 5- ali 10-števne simetrije in tako pripadajo kristalni fazi. V 
nadaljevanju je na sliki 4.24 prikazan primarni delec, katerega uklon je po celotni površini 
izkazoval 2- in 3-števno simetrijo in ni pripadal dQC-fazi. Torej, po 24-urnem žarjenju so 
nekateri delci popolnoma transformirali iz dQC-faze v kristalno, medtem ko drugi le delno. 
Analiza EBSD primarnih delcev po 24-urnem žarjenju zlitine 38 je dodatno potrdila obstoj 







Slika 4.23: Analiza EBSD: a) označeni mesti opravljenih analiz ter b) in c) uklonska vzorca na 





Slika 4.24: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize ter b) uklonski vzorec na označenem 
mestu analize primarnega delca vzorca 38T24h 
 
V nadaljevanju je bil preiskan vzorec litega stanja z metodo rentgenske fotoelektronske 
spektroskopije. 
 
4.1.6 Analiza vzorca v litem stanju z metodo rentgenske fotoelektronske spektroskopije 
 
Z metodo XPS je mogoče opredeliti sestavo površine vzorca debeline okoli 5 nm. Analiza je 
potekala na vzorcu litega stanja 38L. Tako so bili pridobljeni spektri površine vzorca, nato pa 
je bila površina jedkana z ioni argona ter ponovno zajeti spektri. Rezultati v obliki spektrov so 






Slika 4.25: Analiza XPS: spekter vzorca 38L pred ionskim jedkanjem površine 
PQ2_100.spe: kvazi kristali, BeAlMnCu                               JSI
















O1s    39.5
C1s    31.5
Al2p   28.4






















































Slika 4.26: Analiza XPS: spekter vzorca 38L po ionskem jedkanju površine 
 
Pred ionskim jedkanjem površine vzorca sta s spektra razvidna samo aluminij in baker, 
medtem ko mangan ni (slika 4.25). Vzrok je kontaminacija s kisikom in ogljikom, kar je 
razvidno iz vrhov spektra. Po ionskem jedkanju so nekateri vrhovi kisika še prisotni. Iz 
spektra na sliki 4.26 je mogoče opaziti ojačane vrhove aluminija, vrhovi bakra in mangana pa 
se delno prekrivajo pri 640 eV, zato metoda ni najbolj primerna za ugotavljanje mangana v 
preiskovani zlitini. Ker je berilij lahek element, se prikaže samo vrh 1s pri 113 eV, kjer se ta 
prekriva z vrhom aluminija.  
 
Dodatno je bila opravljena analiza z energijsko visokoločljivimi spektri posameznih vrhov, s 
čimer se spektre loči po posameznih elementih. Takšna analiza omogoča ugotavljanje 
oksidacijskega stanja prisotnih elementov. Posamezni spektri so predstavljeni na sliki 4.27. 
Položaji spektrov oziroma energije pri 72,8 eV in 638,8 eV kažejo, da sta aluminij in mangan 
v kovinskem stanju. Vrh pri 933,9 eV predstavlja baker, ki je v oksidnem stanju, saj je 
prisoten tudi kisik (~ 17 at. %), za kar je bil vzrok prekratek čas ionskega jedkanja. 
 
Prisotnosti berilija z metodo XPS ni bilo možno potrditi. Namen preiskave z metodo XPS je 
bil prikazati aplikacijo in očitno neprimernost metode za ugotavljanje vsebnosti berilija v 
posamezni fazi vzorca za primer preiskovane zlitine. 
 
Nadalje so bili opravljeni nekateri mehanski preizkusi zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem stanju in 
stanju po toplotni obdelavi ter preiskan vzorec ulitka z metodo rentgenske računalniške 
mikrotomografije. 
 
PQ2_101.spe: kvazi kristali, BeAlMnCu                               JSI
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PQ2_102.spe: kvazi kristali, BeAlMnCu                               JSI
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4.1.7 Mehanski preizkusi vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi 
 
V nadaljevanju je prikazana tabela 4.9, ki povzema povprečne vrednosti kemijske sestave 
vzorcev. Za opredelitev kemijske sestave sta bili uporabljeni metodi EDS in/ali XRF. 
Navedene so kemijske sestave vzorcev v litem stanju, ki so bili v nadaljevanju mehansko 
preizkušani v litem stanju ali stanju po toplotni obdelavi. Za mehanske preizkuse so bili 
izbrani ulitki s podobno kemijsko sestavo, opredeljeno z metodo XRF. 
 





(at. % / mas. %) 
XRF 
(at. % / mas. %) 














33L 94,6/89,0 3,0/5,7 2,4/5,3 95,4/90,5 2,4/4,6 2,2/4,9 
53L 95,5/90,5 2,0/3,9 2,5/5,6 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
46L 95,5/90,7 2,3/4,4 2,2/4,9 96,0/91,6 2,0/3,9 2,0/4,5 
28L - - - 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
41L - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
47L - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
34L - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
35L - - - 95,7/91,0 2,2/4,3 2,1/4,7 
49L - - - 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
38L 95,5/90,5 2,0/3,9 2,5/5,6 96,1/91,8 1,9/3,7 2,0/4,5 
43L - - - 95,8/91,2 2,0/3,9 2,2/4,9 
42L - - - 96,1/91,8 1,8/3,5 2,1/4,7 
45L - - - 96,0/91,6 1,9/3,7 2,1/4,7 
48L - - - 95,4/90,5 2,4/4,6 2,2/4,9 
40L - - - 96,2/92,0 1,7/3,3 2,1/4,7 
23L - - - 95,9/91,4 2,0/3,9 2,1/4,7 
 
 
4.1.7a  Merjenje trdote po Vickersu v vzorcih v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi 
 
Najprej so bile opravljene meritve trdote osnove aluminija (trdote matrice) na vzorcih ulitka 
33, ki so bili različno toplotno obdelani (tabela 4.10). Meritve so bile opravljene na merilniku 
trdote proizvajalca Shimadzu, pri obremenitvi 25 g (HV 0,025). 
 
Trdota matrice se je zmanjšala po raztopnem žarjenju in gašenju (vzorec 33-2). Ob 
nadaljnjem staranju se vrednosti trdote matrice niso bistveno spreminjale (vzorci 33-3 do 33-
5) in so se le malo razlikovale v primerjavi z žarjenim vzorcem 33-2. Prav tako 1-tedensko 
naravno staranje ni bistveno vplivalo na spremembo vrednosti trdote matrice. Vzorec 33-7 s 
podaljšanim časom žarjenja je imel manjšo trdoto matrice v primerjavi z vzorcem 33-2, ki je 
bil žarjen krajši čas. Po drugi strani pa je primerjava trdote matrice vzorcev 33-7 in 33-8 
pokazala, da naknadno umetno staranje na 160 °C po 10-urnem žarjenju ni imelo bistvenega 
vpliva na trdoto matrice. Omeniti velja, da so bili v primeru merjenja trdote matrice v vzorcih 
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po toplotni obdelavi poleg matrice prisotni še izločki faz τ1 in Be4Al(Mn,Cu). Pri merjenju se 
izločkom v matrici ni bilo mogoče izogniti. To je povzročilo dodaten raztros izmerjenih 
vrednosti trdote matrice po toplotni obdelavi (vzorci 33-2 do 33-8). Kljub temu pa je bil trend 
zmanjševanja trdote matrice razviden ob primerjavi vzorca v litem stanju in vzorcev, ki so bili 
toplotno obdelani pri različnih parametrih. 
 
Tabela 4.10. Povprečni rezultati trdote matrice po Vickersu za vzorce zlitine iz sistema 








33-1 Lito 80 
33-2 Žarjeno na 510 °C 2 h in gašeno 68 
33-3 
Žarjeno na 510 °C 2 h, gašeno in 




Žarjeno na 510 °C 2 h, gašeno in 




Žarjeno na 510 °C 2 h, gašeno in 




Žarjeno na 510 °C 2 h, gašeno in 
naravno starano na 25 °C 168 h 
 
67 
33-7 Žarjeno na 510 °C 10 h in gašeno 59 
33-80.5 
Žarjeno na 510 °C 10 h, gašeno in 




Žarjeno na 510 °C 10 h, gašeno in 




Žarjeno na 510 °C 10 h, gašeno in 




Žarjeno na 510 °C 10 h, gašeno in 





Povprečne vrednosti trdote matrice vzorcev 33-2 do 33-8 so podobne, kar kaže na to, da so se 
glavne mikrostrukturne spremembe dogajale med samim raztopnim žarjenjem. Vzrok za 
zmanjšanje trdote matrice po toplotnih obdelavah je bila zmanjšana vsebnost mangana v 
matrici, kljub povišanemu deležu bakra. Baker ima manjši vpliv na utrjevanje preko 
mehanizma trdne raztopine kot mangan. Po drugi strani pa je možna topnost bakra v aluminiju 
večja kot mangana v aluminiju [70]. V vzorcih 33-2, 33-3, 33-5, 33-7 in 33-8 sta bili 
izmerjeni vsebnosti mangana in bakra v osnovi aluminija 0,5–0,8 % Mn in 1,2–1,7 % Cu, 
medtem ko sta bili ti v vzorcu litega stanja približno 1,6 % Mn in 0,9 % Cu.  
 
Za ugotavljanje sprememb mehanskih lastnosti ulitkov zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem in 
toplotnoobdelanem stanju T6, sta bila glede na podobne vrednosti trdote matrice izbrana 
parametra umetnega staranja: temperatura 180 °C in čas 9 ur. Izbira je potekala na podlagi 
optimalnega časa. Isti parametri toplotne obdelave T6 (180 °C / 9 h) so bili uporabljeni za vse 
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nadalje preiskovane zlitine, da je bila možna primerjava mehanskih lastnosti med zlitinami iz 
različnih zlitinskih sistemov.  
 
V nadaljevanju so bile opravljene še meritve trdote na drugem merilniku trdote, proizvajalca 
Instron (slika 4.28). Pri obremenitvi 0,01 kg (HV 0,01) so bile opravljene meritve trdote 
matrice, pri večji obremenitvi, 1 kg (HV 1), pa trdota samih vzorcev. Vzorci so bili v litem 
stanju in stanju po toplotni obdelavi (stanje T6), temu primerno so označeni z L ali T. 
Pripadali so različnim ulitkom zlitin Al-Mn-Be-Cu. 
 
Podobno kot v primeru vzorcev ulitka 33, je bilo ugotovljeno zmanjšanje povprečne trdote 
matrice in pa tudi trdote vzorcev ob primerjavi vzorcev litega stanja in stanja T6  (sliki 4.28a 
in b). S slik 4.28c in d je razviden razpon povprečnih trdot matrice vzorcev litega stanja (109–
131) in povprečnih trdot vzorcev litega stanja (104–119). Po drugi strani sta ta razpona za 
vzorce po toplotni obdelavi ožja, in sicer 92–104 in 93–104, kar je skladno z različno stopnjo 
homogenosti mikrostrukture ob primerjavi litega stanja s stanjem po toplotni obdelavi. 
Mikrostruktura litega stanja je običajno izraziteje nehomogena za razliko od mikrostrukture 




Slika 4.28: Grafični prikaz spreminjanja trdote matrice (HV 0,01) in trdote vzorcev (HV 1) za vzorce 
zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi: a) in b) primerjava glede na toplotno 





Vrednosti trdote vzorcev v stanju T6 so bile manjše v primerjavi s trdotami vzorcev litega 
stanja. Glede na to, da je bila faza osnove aluminija večinska faza v mikrostrukturi, je bilo to 
pričakovano glede na rezultate merjenja trdote matrice. Po pravilu zmesi [71] je bil njen vpliv 
na trdoto posameznega vzorca odločujoč. Nadalje pa je k zmanjšanju trdote vzorcev prispeval 
tudi razpad (primarne) iQC-faze in začetek transformacije H-faze v fazo τ1, kar je potrdila 
mikrostrukturna karakterizacija v prejšnjem poglavju. Po toplotni obdelavi so bili prav tako 
prisotni še izločki faze τ1, ki imajo manjšo trdoto v primerjavi z iQC-fazo in H-fazo (tabela 
4.11). Novonastali izločki faze Be4Al(Mn,Cu) bi lahko prispevali k večjim vrednostim trdote 
vzorcev po toplotni obdelavi, vendar je bil za to njihov delež očitno premajhen. 
 
Tabela 4.11. Mikrotrdota po Vickersu nekaterih faz v zlitinah Al-Mn-Be-Cu pri 
obremenitvah 200 mN in  20 mN, povzeto po [13, 14, 81] 
 
Faza Al4Mn τ1 θ-Al2Cu Be4AlMn primarna iQC-faza αAl 
HV 0,02 810 / 753 585 254 1305 - 84 
HV 0,002 808 - - 1337 2253 - 
 
V nadaljevanju sta bila dva vzorca ulitka 53 umetno starana, neposredno po samem postopku 
ulivanja. Izmerjene so bile povprečne vrednosti trdote matrice in vzorca, ki jih podaja tabela 
4.12. Povprečni vrednosti trdote tako matrice kot samega vzorca v litem stanju (53-1) sta bili 
manjši za vrednosti 10 in 15 v primerjavi s tistima v vzorcu litega stanja 33-1. Analiza EDS je 
razkrila 0,5 at. % manjšo povprečno vsebnost mangana v osnovi vzorca 53-1 in podoben 
povprečni delež bakra, kar je bil glavni vzrok razlikam v vrednosti trdote matrice. Z manjšim 
deležem mangana v matrici je bil tako učinek utrjevanja preko trdne raztopine zmanjšan. 
Posledično je bila tudi vrednost trdote vzorca 53-1 manjša, ob upoštevanju, da je bila večinska 
faza, faza osnove aluminija. Vzrok manjši vsebnosti mangana v osnovi vzorca 53-1 je manjši 
delež mangana v samem ulitku (okoli 1 at. % manj). Glede na manjšo vsebnost mangana v 
samem ulitku pa je bilo mogoče sklepati tudi o manjšem deležu zlasti primarnih faz (iQC-faze 
in H-faze), ki tudi prispevata k večji trdoti samega vzorca.  
 
Tabela 4.12. Povprečni rezultati trdote po Vickersu za vzorce zlitine iz sistema Al-Mn-










53-1 Lito 109 104 
 
53-2 
Direktno umetno starano na 







Direktno umetno starano na 






Povprečni vrednosti trdote matrice obeh direktno staranih vzorcev sta kazali na podobne 
vrednosti kot v vzorcu litega stanja (109, 108 in 111, tabela 4.12). Podobne so bile tudi 
povprečne vrednosti trdote samih vzorcev. Direktno staranje pri uporabljenih parametrih 
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(temperatura, čas) ni imelo vpliva na spremembe povprečne trdote matrice ali trdote samih 
vzorcev, kar je podkrepljeno s predhodno ugotovljeno nespremenjeno mikrostrukturo 
(poglavje o mikrostrukturni karakterizaciji zlitin Al-Mn-Be-Cu po toplotni obdelavi). 
 
Preiskovane zlitine Al-Mn-Be-Cu so imele največjo trdoto samih vzorcev v primeru litega 
stanja. Največje razlike v povprečnih vrednostih trdote matrice in posledično trdote vzorcev 
so bile ugotovljene pri primerjavi litega in žarjenega stanja. Tako je bilo mogoče sklepati, da 
se glavne mikrostrukturne spremembe odvijejo med samim žarjenjem na 510 °C.  Po žarjenju 
je bil delež mangana v osnovi aluminija zmanjšan, kar je bil glavni razlog za zmanjšanje 
trdote matrice, saj je bil zmanjšan učinek utrjevanja preko trdne raztopine. Kljub prisotnosti 
izločkov faze τ1 in Be4Al(Mn,Cu) v osnovi aluminija, se vrednosti trdote niso zvečale, saj je 
po drugi strani primarna iQC-faza pričela razpadati, pričela se je transformacija primarne H-
faze v τ1 in Be4Al(Mn,Cu). Glede na zmanjšane vrednosti trdote matrice, je bilo ugotovljeno, 
da izločki faz θ'' ali θ', ki bi povečali trdoto matrice in s tem trdoto vzorca, niso nastajali. To je 
predhodno potrdila tudi analiza prisotnih izločkov z metodo TEM.  
 
























4.1.7b  Natezni preizkus vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi 
 
Natezni preizkusi so bili izvedeni na vzorcih litega stanja 28L, 41L in 47L ter 
toplotnoobdelanega stanja T6, na vzorcih 34T, 35T in 49T. Pred preizkušanjem so bili vzorci 
postruženi na končni premer 5 mm. Diagram z rezultati preizkušanja je na sliki 4.29, rezultati 
pa so povzeti v tabeli 4.13. V nekaterih primerih vzorcev, napetosti tečenja ni bilo mogoče 
ugotoviti (slika 4.29, preizkušanci 28L, 41L in 34T), saj so se preizkušanci pretrgali pred 




Slika 4.29: Rezultati nateznih preizkusov: Diagram odvisnosti napetosti od raztezka za zlitine iz 
sistema Al-Mn-Be-Cu v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi 
 
Tabela 4.13. Rezultati nateznih preizkusov zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu v litem stanju 










28L - 162 0,0 
41L - 131 0,0 
47L 220 280 1,3 
34T - 146 0,1 
35T 151 251 1,9 
49T 154 182 0,5 
 
Primerjava rezultatov nateznega preizkusa litih in toplotnoobdelanih vzorcev je pokazala, da 
sta se tako napetost tečenja kot tudi natezna trdnost zmanjšali po toplotni obdelavi T6. 
Izmerjene vrednosti raztezkov so bile majhne. Raztros rezultatov, ki je bil viden zlasti ob 
primerjavi vrednosti nateznih trdnosti posameznih litih vzorcev ali vzorcev po toplotni 
obdelavi, je bil posledica različne homogenosti posameznih ulitkov. V ulitkih je bila prisotna 
krčilna poroznost, ki je kljub nadaljnji optimizaciji postopka ulivanja (predgrevanje kokile, 
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razširitev zračnega kanala kokile, skrajšanje časa do ulivanja, skrajšanje časa samega 
ulivanja) ni bilo mogoče odpraviti. Pojav krčilne poroznosti je bil v nadaljevanju preiskan z 
metodo rentgenske računalniške mikrotomografije (mikroCT). Omenjena optimizacija je prav 
tako razmeroma malo izboljšala stopnjo zapolnjenosti posameznega ulitka v kritičnem delu, 
kjer pride do zoženja vpenjalnega dela preizkušanca na merilno dolžino. Na zunanjosti ulitka 
nezapolnjenost ni bila vedno vidna, kar je botrovalo raztrosu rezultatov pri nateznem 
preizkušanju. Notranje napetosti, ki so nastale v preizkušancih med samim strjevanjem, niso 
bile merjene, obstaja pa verjetnost, da je prisotnost notranjih napetosti v vzorcih tudi vplivala 
na raztros izmerjenih veličin pri nateznih preizkusih.  
 
Po prvih nekakovostnih ulitkih in posledični optimizaciji kokile ter livnega postopka, ki nista 
ustrezno izboljšala kakovosti ulitkov, so bili natezni preizkusi nadomeščeni s tlačnimi. Pri 
tlačnih preizkusih se je bilo mogoče zaradi manjših dimenzij vzorcev izogniti poroznosti. Iz 
enega ulitka za natezni preizkus je bilo mogoče izdelati dva tlačna preizkušanca. Na tak način 
je bilo možno primerjati mehanske lastnosti dveh tlačnih preizkušancev istega ulitka v 
različnih toplotnih stanjih. Iz preizkušancev za natezni preizkus so bili izdelani tlačni 
preizkušanci s premerom 5,5 mm. 
 
Z izvedbo nateznih preizkusov je bilo ugotovljeno, da se s prisotnostjo (primarne) iQC-faze v 
litih vzorcih, ki v mikrostrukturi po toplotni obdelavi vzorcev ni bila prisotna, napetost 
tečenja in natezna trdnost zvečata. Prisotnost iQC-faze v litih vzorcih hkrati tudi zmanjša 
delež nastale trde intermetalne H-faze in tako dodatno ugodno vpliva na mehanske lastnosti 
zlitine v litem stanju. Smiselno primerjavo je bilo mogoče opraviti med vzorci 47L, 35T in 
49T (slika 4.30). Tako je bila napetost tečenja v litem stanju večja za okoli 66–69 MPa. 





Slika 4.30: Odvisnost natezne trdnosti in napetosti tečenja za vzorce zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem stanju 
in stanju po toplotni obdelavi (L – lito in T – T6180;9) 
 
Vrednosti primerjalne natezne trdnosti pa je mogoče oceniti tudi preko trdote po Vickersu in 




𝑅𝑚 = 3,7 · 𝐻𝑉 [MPa]    {4.3}
[103]
, kjer je 
 
Rm … natezna trdnost [MPa]; 
3,7 … korelacijski koeficient za aluminijeve zlitine in 
HV … trdota po Vickersu. 
 
Izračunane primerjalne vrednosti natezne trdnosti vzorcev 47L, 35T in 49T so bile večje od 
izmerjenih vrednosti med nateznim preizkusom (tabela 4.14). Vendar pa je bilo mogoče 
ugotoviti, da sta si bili vrednosti zmanjšanja natezne trdnosti ob primerjavi litega vzorca 47L 
in vzorca 49T po toplotni obdelavi podobni. Poudariti velja, da je bila empirična enačba za 
izračun natezne trdnosti na podlagi meritev trdote osnovana na aluminijevi zlitini z drugačno 
kemijsko sestavo, ter da je takšen izračun lahko le približek realnim vrednostim. Dodaten 
raztros v rezultatih so povzročile tudi prej omenjene napake v vzorcih za natezni preizkus. 
 
Tabela 4.14. Natezne trdnosti vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi, 
pridobljene med nateznim preizkusom in izračunane s pomočjo empirične enačbe preko 






















47L 280  132 488  
35T 251 (-) 29 103 381 (-) 107 
49T 182 (-) 98 104 384 (-) 104 
 
Kot že omenjeno, je bil obseg krčilne poroznosti v nadaljevanju preiskan z metodo rentgenske 
računalniške mikrotomografije (mikroCT) preko ulitka 7L. Po metodi XRF je bila 
ugotovljena povprečna kemijska sestava ulitka (brez berilija): 96 % Al, 2 % Mn in 2 % Cu. 
Vzorec je bil v obliki nateznega preizkušanca.  
 
Na sliki 4.31 so prikazani različni prerezi večjega števila zaporedno pridobljenih posnetkov. 
Med strjevanjem ulitka je nastal lunker v najširšem delu ulitka, kjer se je talina najkasneje 
strdila.  
 
Nadalje je s slik 4.31d–f mogoče videti, da poroznost ni bila omejena le na območje sredine 
ulitka, pač pa je segala tudi izven območja stroge sredine, a je bila njena stopnja vidno 










Slika 4.31: Različne predstavitve skeniranega celotnega ulitka zlitine Al94Mn2Be2Cu2 z metodo 
mikroCT 
 
Posamezna področja ali faze v ulitku je mogoče ločevati med sabo, če se dovolj razlikujejo po 
količini absorbiranih rtg-žarkov. S posnetkov na sliki 4.31 so vidna večja svetlejša področja v 
ulitku, ki bi lahko predstavljala področja z neraztopljenimi elementi kot sta baker in/ali 
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mangan. Nehomogenost kemijske sestave in mikrostrukturnih faz v posameznih ulitkih ima 
lahko za posledico večji raztros pri meritvah mehanskih lastnosti ulitkov.  
   
Vpliv prisotnosti lunkerjev na izmerjene mehanske lastnosti je bil z uvedbo tlačnih preizkusov 
zmanjšan.  
 
4.1.7c  Tlačni preizkus vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi pri sobni 
temperaturi  
 
Tlačni preizkusi so bili izvedeni na vzorcih v litem stanju, 40L, 48L in 41L ter dveh vzorcih v 
stanju T6180;9, 41T in 23T. Slika 4.32 prikazuje primer diagramov tlačnih preizkusov.  
 
Z izbiro večjega števila točk z diagrama kot je na sliki 4.32 je bilo mogoče izrisati nov 
diagram (slika 4.33), s katerega je natančneje razvidna oblika krivulje odvisnosti tlačne sile od 









Slika 4.33: Primer izrisanega grafa odvisnosti tlačne sile od tlačne deformacije na podlagi odčitanih 
točk iz diagrama tlačnega preizkušanja s slike 4.32 za vzorca 41L in 41T 
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Tabela 4.15. Rezultati tlačnih preizkusov vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu v litem 














40L 209 633 32 
48L 192 789 38 
41L 212 717 38 
41T 181 818   58** 
23T 163 538 41 
 
Rezultati tlačnih preizkusov so podani v tabeli 4.15 in na sliki 4.34. Najprej je bila izračunana 





· 100 % [%]    {4.4}, kjer je 
 
εk … deformacija ob porušitvi, 
h0 … začetna višina preizkušanca in 
h … končna višina preizkušanca. 
 





  [MPa]    {4.5}, kjer je 
 
σm …. tlačna trdnost [MPa]; 
Fmax …. maksimalna razpoložljiva sila [N], ki je bila vsakokrat razbrana z grafa (slika 4.32) in 




S podobnim izrazom kot je {4.5}, je bila izračunana še napetost tečenja za posamezen vzorec. 
Enako so zbrani tudi rezultati tlačnega preizkušanja zlitin iz sistemov Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-
Mn-Cu-Si, ki sledijo v kasnejših poglavjih. 
 
Ob primerjavi ulitkov v litem in toplotnoobdelanem stanju, je bilo ugotovljeno, da so se 
vrednosti napetosti tečenja po toplotni obdelavi vzorcev zmanjšale (tabela 4.15). Podoben 
trend je bil opažen tudi v primeru nateznega preizkušanja. Vrednosti tlačne trdnosti vzorcev v 
litem stanju so bile manjše kot v primeru vzorca 41T po toplotni obdelavi, vendar so bile 
hkrati v vzorcih litega stanja dosežene opazno manjše deformacije ob porušitvi. Manjše 
vrednosti deformacije ob porušitvi v primeru litega stanja vzorcev kažejo na slabšo 
preoblikovalnost zlitin v litem stanju. Vzorec 23T je izkazoval relativno majhno tlačno trdnost 
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v primerjavi z vsemi ostalimi vzorci, vendar je bila tudi napetost tečenja manjša od vseh 
preiskanih vzorcev. V primeru vzorca 41T (58 % deformacija ob porušitvi, tabela 4.15) je 
potrebno poudariti, da je bil preizkus zaključen ob pojavu prvih radialnih razpok po obodu 
vzorca. Razpoka se ni razširila po celotnem preseku vzorca, kar nakazuje na dobro 
preoblikovalnost vzorca oziroma ulitka. Ob največji tlačni sili, ki jo je bilo možno doseči na 
preizkusni napravi, se vzorec ni porušil.  
 
Primerjana sta bila predvsem vzorca istega ulitka, 41L in 41T, s čimer je bil izločen vpliv 
različne kemijske sestave na mehanske lastnosti (tabela 4.15). Tlačne napetosti (sile) pri enaki 
stopnji deformacije so bile v vzorcu po toplotni obdelavi vzorca manjše. Odčitani sili z grafa 
na sliki 4.33 sta bili pri deformaciji približno 1 mm 8,1 kN za vzorec litega stanja in 7,3 kN za 
vzorec v stanju T6. Manjša potrebna sila za enako stopnjo deformacije kaže na večjo 




Slika 4.34: Grafični prikaz rezultatov tlačnih preizkusov vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem stanju in 
stanju po toplotni obdelavi (L – lito in T – T6180;9): a) napetost tečenja, b) tlačna trdnost ter c) stopnja 




Tlačna trdnost oziroma napetost ob porušitvi je bila v primeru vzorca po toplotni obdelavi za 
101 MPa večja kot v primeru litega stanja, saj je bila hkrati dosežena precej višja stopnja 
deformacije ob porušitvi.  
 
Eden izmed vzrokov za olajšano deformacijo vzorca po toplotni obdelavi je bil zmanjšan 
delež trde in krhke intermetalne H-faze v vzorcu po toplotni obdelavi. H-faza je bila sicer 
prisotna v vzorcih obeh toplotnih stanj, vendar je v stanju T6 pričela transformirati v izločke 
mehkejše faze τ1. Poleg tega v toplotnoobdelanem vzorcu trde primarne iQC-faze ni bilo v 
mikrostrukturi. Obenem so se v vzorcih po toplotni obdelavi pojavili izločki faze 
Be4Al(Mn,Cu), ki so trši od H-faze [13, 14], vendar je bil njihov delež majhen in zato njihov 
vpliv zanemarljiv. V vzorcu po toplotni obdelavi je bila prisotna tudi mehkejša osnova 
aluminija, saj je bilo utrjevanje z raztopino manj izrazito zaradi manjše količine raztopljenega 
mangana v osnovi aluminija.  
 
V poglavju o mikrostrukturni karakterizaciji je bilo zaključeno, da po toplotni obdelavi vzorca 
(primarna) iQC-faza ni več prisotna v mikrostrukturi. Tako je mogoče povezati prisotnost 
iQC-faze z večjo napetostjo tečenja za preiskane vzorce v litem stanju, medtem ko je bila 
tlačna trdnost manjša pri vzorcih litega stanja. Trdota vzorcev po toplotni obdelavi je bila 
manjša v primerjavi z litimi vzorci. Prisotnost (primarne) iQC-faze je eden od vzrokov za 
povečanje trdote. Skupna deleža primarne iQC-faze in H-faze sta bila 1–6 % in 2,5–6,0 % v 
vzorcih litega stanja 38L in 46L. Ob upoštevanju majhnega deleža primarne iQC-faze že v 
samih vzorcih litega stanja pa njen vpliv na trdoto ni bil velik oziroma edini. Močnejši vpliv 
na zmanjšanje trdote in (tlačnih) napetosti tečenja je imel tudi zmanjšan delež raztopljenega 
mangana v osnovi aluminija. Zmanjšan delež mangana je bil ugotovljen že z analizo EDS. 
Nadalje je zmanjšana napetost tečenja in izboljšana preoblikovalnost ter tlačna trdnost 
vzorcev po toplotni obdelavi povezana z zmanjšanim deležem H-faze ter pojavom izločkov 
faze τ1. Ponovno velja omeniti, da izločki faz θ' ali θ'', ki bi potencialno izboljšali trdnostne 
lastnosti zlitine, med toplotno obdelavo niso nastali. 
 
4.1.7d  Tlačni preizkus vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi pri povišanih 
temperaturah 
 
Tlačni preizkusi zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu so potekali na vzorcih ulitkov 42 in 43 v litem 
stanju in stanju T6180;9, pri dveh povišanih temperaturah; 300 in 400 °C. Na podoben način so 
bili izvedeni tudi tlačni preizkusi za preizkušance zlitin z dodanim silicijem, Al-Mn-Be-Cu-Si. 
V vseh primerih oznak ulitkov pomeni oznaka L lito stanje in T stanje T6180;9. Ko je govora o 
toplotnoobdelanem stanju ulitka, to pomeni stanje T6, pri temperaturi staranja 180 °C 9 ur. 
 
Slika 4.35 prikazuje odvisnosti pomika in tlačne deformacije od tlačne sile za vzorca v litem 
in toplotnoobdelanem stanju pri temperaturi preizkušanja 300 °C. Vsakokrat so bili grafi 
izrisani iz zabeleženih podatkov naprave o pomiku in tlačni sili. V nadaljevanju je na sliki 
4.36 izrisan graf odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije, s katerega so bile grafično 
ugotavljane vrednosti napetosti tečenja in modula elastičnosti. Odvisnosti tlačne napetosti od 
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tlačne deformacije za vzorec po toplotni obdelavi pa prikazuje slika 4.37. Podobno, za primer 
tlačnega preizkusa pri 400 °C, so rezultati za vzorca litega stanja in toplotnoobdelanega 
stanja, 42L in 42T, prikazani na slikah 4.38 in 4.39. Vrednosti modula elastičnosti so bile 
ugotavljane z izbiro večjega števila točk, ne samo dveh. Vrednosti so služile izključno 
primerjavi med litimi vzorci in vzorci po toplotni obdelavi in so približek. Tlačne trdnosti 
niso bile izmerjene, saj vzorci niso bili preizkušani do porušitve, ampak vsakokrat do celotne 
deformacije 5 mm. Pri tej stopnji deformacije se ni v nobenem primeru vzorca pojavila 
razpoka ali padec na krivulji odvisnosti tlačne trdnosti od tlačne deformacije. Čas celotne 




Slika 4.35: Izdelana grafa odvisnosti pomika in tlačne deformacije od tlačne sile za vzorca v litem 




Slika 4.36: Primer izdelanega grafa odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije pri 300 °C in 
hitrosti deformacije 0,05 mm·s
–1
, s katerega so bile grafično ugotavljane vrednosti napetosti tečenja in 






Slika 4.37: Izdelan graf odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije pri 300 °C in hitrosti 
deformacije 0,05 mm·s
–1
, s katerega so bile grafično ugotavljane vrednosti napetosti tečenja in 





Slika 4.38: Izdelana grafa odvisnosti pomika in tlačne deformacije od tlačne sile za vzorca v litem 







Slika 4.39: Izdelana grafa odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije pri 400 °C in hitrosti 
deformacije 0,05 mm·s
–1
, s katerih so bile grafično ugotavljane vrednosti napetosti tečenja in modula 
elastičnosti za vzorca 42L in 42T 
 
V nadaljevanju sta prikazani tabela 4.16, v kateri so zbrani rezultati tlačnih preizkusov pri 300 
in 400 °C ter slika 4.40, ki grafično povzema tabelo 4.16.  
 
Prvo primerjavo je bilo mogoče opraviti med vzorcem litega stanja in vzorcem po toplotni 
obdelavi pri posamezni temperaturi tlačnega preizkušanja. Tako je primerjava rezultatov 
litega in toplotnoobdelanega vzorca pokazala na zmanjšanje modula elastičnosti, napetosti 
tečenja in odpornosti materiala vzorca proti preoblikovanju po toplotni obdelavi pri 
preizkušanju na obeh povišanih temperaturah. Poslabšanje mehanskih lastnosti je bilo 
ugotovljeno tudi pri tlačnih preizkusih pri sobni temperaturi ob primerjavi vzorca litega stanja 
in stanja T6180;9.  
 
Tabela 4.16. Rezultati tlačnih preizkusov vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu v litem 











(Δl = 1 mm) 
[kN] 
F 








43L 300 4,0 5,8 19–20 113 
43T 300 2,8 3,8 12–14 84 
42L 400 2,1 2,9 12–13 65 








Slika 4.40: Grafični prikaz rezultatov tlačnih preizkusov vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem stanju in 
stanju T6180;9 na 300 in 400 °C: a) napetost tečenja, b) sila pri stopnji deformacije 1 mm ter c) sila pri 
stopnji deformacije 4 mm 
 
Druga primerjava rezultatov je potekala med posameznimi litimi vzorci (43L in 42L) ter 
vzorci po toplotni obdelavi (43T in 42T) glede na temperaturo preizkušanja. Pri 400 °C so 
bile vrednosti napetosti tečenja, odpornosti vzorca proti preoblikovanju in modul elastičnosti 
vzorca litega stanja, 42L, manjše kot vzorca pri 300 °C, 43L. Vrednosti mehanskih lastnosti 
vzorca 42L v primerjavi s 43L so bile okoli 43–49 % manjše. Primerjava vrednosti 
ugotavljanih mehanskih lastnostih za vzorce po toplotni obdelavi (42T in 43T) pa je kazala na 
manjše razlike. Te so bile za vzorec preizkušan na 400 °C približno 38–42 % manjše v 
primerjavi z vzorcem, preizkušanim na 300 °C. Glede na to bi bilo mogoče sklepati o 
ugodnem učinek novonastalih izločkov faz τ1 in Be4Al(Mn,Cu) v toplotnoobdelanih vzorcih, 
kot: manj intenzivno zmanjšanje napetosti tečenja in odpornosti materiala proti 
preoblikovanju vzorcev po toplotni obdelavi pri temperaturi 400 °C v primerjavi s 
temperaturo preizkušanja 300 °C. Ta primerjava je mogoča ob privzetku, da je delež izločkov 
v vzorcih 43T in 42T podoben. Podobna povprečna kemijska sestava vzorcev (metoda XRF, 
tabela 4.9) ta privzetek podpirata. O potencialno pozitivnem učinku novonastale 
mikrostrukture med toplotno obdelavo bi bilo možno tudi sklepati na podlagi manj 
intenzivnega poslabšanja ugotovljenih mehanskih lastnosti pri 400 °C ob primerjavi litega 
stanja in stanja T6 (vzorca 42 L in 42T) v primerjavi s poslabšanjem, ki se pojavi pri 300 °C 
(vzorca 43L in 43T). 
 
V primeru povišanih temperatur tlačnega preizkušanja se je napetost tečenja izraziteje 
zmanjšala ob primerjavi vzorca litega stanja in stanja po toplotni obdelavi v primerjavi s 
preizkušanjem pri sobni temperaturi (slika 4.41). Zmanjšanje napetosti tečenja v primeru 
vzorca po litju in vzorca po toplotni obdelavi, je bilo pri sobni temperaturi okoli 6–15 %. 
Primerjava vzorcev 43L in 43T pri 300 °C je pokazala na zmanjšanje napetosti tečenja za 
približno 26 %, medtem ko je bila ta pri 400 °C okoli 20 %. Primerjava povprečne kemijske 
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sestave vzorcev 41L/T, 43L/T in 42L/T (rezultati XRF-metode, tabela 4.9; privzetek, da imajo 
vzorci T enako kemijsko sestavo kot vzorci L) je pokazala, da so vsebnosti mangana in bakra 
podobne. Torej so deleži izločkov faz τ1 in Be4Al(Mn,Cu) v vzorcih po toplotni obdelavi 
podobni za tlačno preizkušanje tako pri sobni temperaturi kot povišanih temperaturah.  
 
Mogoče je zaključiti, da je imela novonastala mikrostruktura po toplotni obdelavi pozitiven 
učinek na zmanjšanje vpliva temperature na mehanske lastnosti. Drugače povedano, toplotna 
obdelava je ugodno vplivala na zadržanje mehanskih lastnosti pri povišanih temperaturah. Po 
drugi strani pa izkazujejo vzorci po toplotni obdelavi manjše module elastičnosti in napetosti 
tečenja kot vzorci v litem stanju pri povišanih temperaturah. Podobno je bilo ugotovljeno pri 





Slika 4.41: Grafični prikaz rezultatov napetosti tečenja vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu v litem stanju in 
stanju po toplotni obdelavi (stanje T6180;9) pri sobni temperaturi, na 300 in 400 °C 
 
 
4.2 Zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si  
 
V nadaljevanju so predstavljeni rezultati opravljenih analiz vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-
Be-Cu-Si v litem stanju in stanju T6180;9. Preiskani so bili vzorci litega stanja iz ulitkov S1, 
S2, S3 ter vzorci iz ulitkov S2, S3, S6 in S7 po litju ter toplotni obdelavi. Vse opravljene 
analize toplotnoobdelanih vzorcev (osnovna mikrostrukturna karakterizacija, XRD, TEM, 
EBSD in mehanski preizkusi) obravnavajo vzorce v stanju T6180;9. Po kemijski sestavi so bili 
vzorci podobni, kar je bilo ugotovljeno z metodo EDS in/ali XRF. Glavno vodilo je bila 
zadostna raztopljena količina silicija, vsaj 0,9 at. % po metodi EDS ali vsaj 0,6 at. % po 
metodi XRF. Deleži mangana v ulitkih so se med sabo razlikovali za maksimalno 0,2 at. % po 
metodi EDS oziroma maksimalno za 0,3 at. % po metodi XRF. Želen delež mangana v 
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zlitinah je bil 2 at. %. V večini ulitkov ta delež ni bil dosežen, vendar to ni onemogočilo 
nastanka primarne iQC-faze med strjevanjem zlitine. 
 
4.2.1 Mikrostruktura in mikrokemijska analiza vzorcev v litem stanju in stanju po 
topotni obdelavi 
 
S tehnikami SM, SEM in EDS je bil preiskan vzorec litega stanja S6L. Povprečno kemijsko 
sestavo vzorcev obeh stanj, opredeljeno z metodama EDS in/ali XRF, predstavlja tabela 4.17. 
Rezultati analiz z EDS in XRF so pokazali na kemijsko sestavo, ki je bila blizu ciljani. Delež 
mangana je bil nekoliko majhen, medtem ko je bilo v zlitini več bakra kot želeno, kar pa ni 
imelo negativnega vpliva na možnost tvorbe iQC-faze v ulitkih.   
 
Tabela 4.17. Povprečna kemijska sestava vzorcev S6 v litem stanju in stanju po toplotni 




(at. % / mas. %) 
XRF 
(at. % / mas. %) 
Element/ 
Vzorec Al Mn Cu Si Al Mn Cu Si 
S6L_rob 
vzorca 94,8/90,3 1,7/3,3 2,3/5,2 1,2/1,2 95,2/90,8 1,9/3,7 2,1/4,7 0,8/0.8 
S6L_sredina 
vzorca 95,3/91,3 1,7/3,3 1,9/4,3 1,1/1,1 - - - - 
S6T_rob 
vzorca 94,2/89,1 1,7/3,3 2,8/6,3 1,3/1,3 
---- 
S6T_sredina 
vzorca 95,1/90,6 1,6/3,1 2,4/5,4 0,9/0,9 
 
Preiskave z metodama SM in SEM sta razkrili mikrostrukturo, v kateri je bil prisotna 
primarna faza s fasetirano morfologijo. Prisotna je bila po celotni površini vzorca (slika 
4.42b), samo na ostro omejenem delu roba vzorca pa je bilo te manj (slika X.42a). Ocenjen 
delež primarne faze je bil v bližini roba vzorca do maksimalno 1 %, proti sredini pa do 2 %. 
Možno je bilo sklepati, da gre za iQC-fazo ali njen kristalni aproksimant α-AlMnSi. Glede na 
obliko delcev je bila verjetnost, da delci pripadajo iQC-fazi. Kasnejše preiskave z metodo 
XRD so potrdile prisotnost faze α-AlMnSi v vzorcu, po drugi strani pa je metoda EBSD 
razkrila 5-števno simetrijo vseh analiziranih primarnih delcev. Primarni delci so pripadali 
iQC-fazi, vzrok za nedetektiranje prisotnosti (primarne) iQC-faze z metodo XRD pa je njen 
majhen delež (delež primarne iQC-faze je bil 1–2 %).     
 
Poleg primarne iQC-faze so bile v mikrostrukturi prisotne še evtektske faze αAl,iQC-faza in θ-
Al2Cu (sliki 4.42c in d). Istovetnost evtektske iQC-faze ni bila potrjena z nobeno od 
uporabljenih metod v primeru preiskovanih vzorcev. Z metodo XRD je bila izključena 
možnost sodelovanja katere od drugih faz kot α-AlMnSi v evtektiku. Glede na raziskave v 
povezavi z zlitinami iz sistema Al-Mn-Be(-Cu) [13, 14] pa je bilo mogoče sklepati, da med 
strjevanjem nastaja kvazikristalna evtektska faza. Ta sklep potrjujejo tudi raziskave, ki kažejo, 
da ima poleg berilija, silicij pozitiven učinek na stabilizacijo iQC-faze. Kot že omenjeno, pa 
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kasnejša analiza XRD ni potrdila prisotnosti iQC-faze, zato je dokončno mogoče sklepati, da 








Slika 4.42: Posnetki SEM vzorca ulitka S6 v litem stanju (S6L): a) pregledni posnetek strogega roba 
vzorca, b) pregledni posnetek sredine vzorca, c) mikrostrukturne sestavine na robu vzorca, d) 
mikrostrukturne sestavine na sredini vzorca, e) primer primarnega iQC-delca na robu vzorca in f) 
primer primarnega iQC-delca na sredini vzorca, (BSE) 
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Delci primarne iQC-faze so bili velikosti 10 μm ali manj (sliki 4.42e in f). Večinoma so bili 
prisotni v obliki bolj ali manj pravilnih 5-krakih zvezdic. Mogoče je bilo opaziti tudi temnejšo 
sredino, kjer je med rastjo delcev zmanjkalo taline. Izgled evtektske iQC-faze se je spreminjal 
v odvisnosti od tega, kako so bile prerezane posamezne evtektske celice med samo pripravo 
metalografskega vzorca. Evtektska faza θ-Al2Cu se je v mikrostrukturi pojavljala s svojo 
tipično in poznano obliko.    
 
V nadaljevanju so bile opravljene meritve povprečne kemijske sestave primarnih iQC-delcev 
in osnove z metodo EDS. Prav tako je bilo analiziranih nekaj večjih delcev evtektske faze         
θ-Al2Cu, da je bila potrjena njena istovetnost. Rezultati so povzeti v tabeli 4.18 in ločeno 
prikazujejo povprečne vrednosti kemijske sestave, opredeljena na robu in sredini vzorca. 
Primer ugotavljanja kemijske sestave z metodo EDS je prikazan na sliki 4.43.  
 
Tabela 4.18. Povprečna kemijska sestava posameznih faz vzorca S6L v litem stanju, 




EDS, at. % 
Element 
 Al Mn Cu Si 
αAl_ rob vzorca 97,7 0,9 1,0 0,3 
αAl_sredina vzorca 98,1 0,9 1,0 0,0 
iQC_rob vzorca 78,2–79,1 16,9–17,7 1,6–2,4 1,9–2,4 
iQC_sredina vzorca 77,7–78,2 17,3–17,4 1,4–1,5 3,0–3,7 
θ-Al2Cu 89,9 ~ 0,0 7,7 2,4 
 
Iz rezultatov EDS-analize je bilo ugotovljeno, da sta bili na robu in sredini vzorca povprečni 
vsebnosti mangana in bakra v fazi osnove αAl podobni. Delež silicija v osnovi je bil na robu 
vzorca majhen (~ 0,3 at. %), medtem ko na sredini ni bil detektiran. Vsebnost zlitinskih 
elementov v primarni iQC-fazi tako na robu kot sredini vzorca je variirala, zato so rezultati v 
tabeli 4.18 podani v obliki območij koncentracij. Ugotovljeno je bilo, da se delež mangana v 
primarnih iQC-delcih glede na območje vzorca ni spremenil. Delež bakra v delcih se je proti 
sredini vzorca zmanjšal, kar je možno pripisati samemu zmanjšanju deleža bakra od roba proti 
sredini samega vzorca (tabela 4.17). Vsebnost silicija je v primarnih delcih narastla ob 
primerjavi roba s sredino vzorca. Povečan delež silicija je lahko posledica dejstva, da ga je 
bilo več na razpolago. Navsezadnje, silicij v osnovi na sredini vzorca ni bil detektiran. 
Rezultati analize delcev evtektske faze θ-Al2Cu so pokazali na majhen delež bakra (~ 7,7 at. 
%), določen delež silicija (2,4 at. %) in mangana 0,0 at. %. Delež bakra je bil manjši od 
pričakovanega, ki je ~ 33 %. Med analizo EDS je bila poleg tankih delcev evtektske faze θ-
Al2Cu pogosto hkrati zajeta še osnova, ki pa pričakovano poveča ugotovljen delež aluminija 
in zmanjša delež ugotovljenega bakra med analizo delca faze θ-Al2Cu. Mangana je bilo v 
osnovi malo, zato njegov delež ni vplival na ugotovljen delež mangana v analiziranih delcih 
evtektske faze θ-Al2Cu. Tako je ugotovljeno, da delci θ-Al2Cu ne topijo mangana ali pa 
mangana za to ni bilo več na razpolago. V delcih θ-Al2Cu pa se topi določen delež silicija (2,4 
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at. %). Realni delež raztopljenega silicija v teh delcih je morda še večji, saj je bil delež silicija 




Slika 4.43: Primer ugotavljanja kemijske sestave posameznih faz v vzorcu S6L z metodo EDS 
(točkovna analiza) 
 
V nadaljevanju je tabela 4.19, ki prikazuje izračunane elektronske koncentracije (razmerja 
e/a) za primarni iQC-delec iz literature [6] ter iQC-delca vzorca S6L. Kot v primeru zlitin iz 
sistema Al-Mn-Be-Cu, je bila pri tem upoštevana Raynorjeva teorija [18, 100], pri kateri je 
privzeta vrednost valence za aluminij 3,00, za mangan -3,66, za berilij 2,00 ter za baker 1,00. 
Dodatno je bila upoštevana še valenca za silicij, 4,00. Razmerja e/a primarnih iQC-delcev 
raziskovanega vzorca S6L so bila preračunana brez upoštevanja vsebnosti berilija.   
 
Izračunane vrednosti kažejo na ugodno razmerje za nastanek iQC-faze v vseh treh primerih 
kemijskih sestav delcev, tako iz literature [6] kot v primeru analiziranih primarnih iQC-delcev 
sredine in roba vzorca S6L. 
 
















(at. %) e/a 
Literaturni 
vir 
Al89,5Mn6Be2,5Si2 70,2 16,9 7,2 X 
 
 
5,7 1.86 [6] 
Al-Mn-Be-Cu-Si, 
vzorec S6L, 
delec na sred. vzorca 77,7 17,4 X 1,5 
 
3,4 1,85 / 
Al-Mn-Be-Cu-Si, 
vzorec S6L, 
delec na robu vzorca 78,7 17,3 X 1,9 
 











Slika 4.44: Posnetki SEM vzorca po toplotni obdelavi, v stanju T6180;9 (S6T): a) pregledni posnetek z 
označenimi mikrostrukturnimi sestavinami na robu vzorca, b) pregledni posnetek z označenimi 
mikrostrukturnimi sestavinami na sredini vzorca, c) in d) primarni iQC-delci na robu vzorca, e) in f) 
posnetka pri večji povečavi, ki prikazujeta primarna iQC-delca na sredini vzorca, (BSE) 
 
V nadaljevanju je bil s tehnikami SM, SEM in EDS preiskan vzorec po toplotni obdelavi, v  
stanju T6180;9, S6T. Povprečno kemijsko sestavo vzorca, opredeljeno z metodo EDS, prikazuje 
tabela 4.17.  
 
Po toplotni obdelavi so bile v mikrostrukturi prisotne primarna iQC-faza, faza αAl,            
evtektik (αAl + iQC-faza), drobni izločki (označeni kot 'izločki 1' na sliki 4.44a in b) in večji, 
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okrogli izločki (označeni kot 'izločki 2'). Ob pregledu mikrostrukture izločki še niso bili 
identificirani, zato so bile upoštevane različne možnosti: 
 
- Da ne gre za izločke iQC-faze, saj bi bila trdota osnove (matrice) z izločki po toplotni 
obdelavi povečana, bila pa je zmanjšana kot bo pokazano v kasnejših poglavjih; 
 
- Da ne gre za izločke faze τ1, saj kasnejša analiza z metodo XRD ni potrdila njene 
prisotnosti. Upoštevano je bilo, da je delež izločkov razmeroma velik in bi metoda XRD 
prisotnost izločkov faze τ1 potrdila; 
 
- Izločki verjetno pripadajo fazi α-AlMnSi in/ali fazi Be4Al(Mn,Cu). Kasneje je metoda XRD 
potrdila povečan delež faze α-AlMnSi po toplotni obdelavi vzorca in prisotnost faze 
Be4Al(Mn,Cu). Z analizo EDS robov primarne iQC-faze je bilo kasneje tudi ugotovljeno, da 
se delež mangana bliža vrednosti 26,3 mas. % Mn in delež silicija k 8,9 mas. % Si, kar je 
skladno z znano sestavo za fazo α-AlMnSi [52, 104]. Dodatno, kasnejša analiza TEM je 
potrdila prisotnost izločkov faz α-AlMnSi in Be4Al(Mn,Cu). 
 
V nadaljevanju so bili analizirani delci primarne iQC-faze. Opazna je bila neenakost v barvi 
po površini posameznih delcev (sliki 4.44c do f). Po 2-urni toplotni obdelavi raztopnega 
žarjenja na 510 °C se je transformacija primarnih iQC-delcev že pričela. Delci so vidno 
spremenili svojo obliko, v litem stanju so imeli ostre robove, po toplotni obdelavi pa so 
postali bolj okrogli in zaobljeni. Kljub kemijski nehomogenosti posameznega delca (analiza 
EDS) in vidnim pričetkom transformacije oblike delcev pa je struktura ostala kvazikristalna, 
kar bo pokazano v nadaljevanju z metodo EBSD. Vsi analizirani primarni delci po toplotni 
obdelavi so izkazovali 5-števno simetrijo. Evtektik (αAl + iQC-faza) je prav tako pričel 
spreminjati svojo obliko. Evtektični skeleti so bili sestavljeni iz iglic, ki pa niso bile več ostrih 
oblik, ampak so imele bolj gladke robove z odebeljenimi konicami. Ob primerjavi 
mikrostrukture vzorcev litega in toplotnoobdelanega stanja je bil vidno zmanjšan delež 
evtektika (αAl + iQC-faza), medtem ko je evtektik (αAl + θ-Al2Cu) izginil. 
 
Kot bo kasneje predstavljeno, so bili z metodo EDS identificirani 'izločki 2' kot okrogli delci 
faze θ-Al2Cu. Večina faze θ-Al2Cu se je med toplotno obdelavo raztopila, preostali delci pa so 
spremenili svojo tipično obliko v okrogle delce velikosti okoli 1–3 μm, ki jih je bilo mogoče 
razločiti med sabo. Po drugi strani je bilo izločke faz α-AlMnSi in Be4Al(Mn,Cu) med seboj 









Tabela 4.20. Povprečna kemijska sestava primarne iQC-faze vzorcev S6L in S6T, 




EDS, at. % 
Element 
 Al Mn Cu Si 
iQC_homogen delec v S6L 77,7–79,1 16,9–17,7 1,3–2,4 1,9–3,7 
iQC_rob delca 71,4–74,2 15,5–15,9 3,3–3,7 6,2–9,8 
iQC_sredina delca 71,9–77,8 15,9–19,8 2,5–6,9 1,4–5.,1 
 
V nadaljevanju so bile opravljene meritve povprečne kemijske sestave primarnih iQC-delcev. 
Pri analizi EDS osnove so bili pri merjenju hkrati zajeti še drobni izločki (na sliki 4.44a in b 
označeni kot 'izločki 1'). Analiza kemijske sestave je bila opravljena tudi na večjih svetlih 
okroglih izločkih (na sliki 4.44a in b označeni kot 'izločki 2'). Rezultati merjenj z metodo 
EDS so prikazani v tabelah 4.20 in 4.21. Za lažjo primerjavo primarnih delcev pred in po 
toplotni obdelavi, tabela 4.20 ponovno navaja povprečno kemijsko sestavo primarnega delca v 
vzorcu litega stanja.  
 
Najprej je bila analizirana povprečna kemijska sestava primarnih iQC-delcev. Vsakokrat je 
bilo analizirano robno območje delca in njegova sredina. Preiskava z elektronskim 
mikroskopom je razkrila barvno nehomogenost delcev. Tako so robovi delcev izkazovali 
podobno ali manjšo vsebnost mangana, kot je bila ta na sredini delcev. Delež bakra je bil 
praviloma manjši na robu kot na sredini delcev. Največje spremembe pa so bile pri 
koncentraciji silicija, ta je bila na robu delcev izrazito povečana v primerjavi z njihovo 
sredino. Nadalje je primerjava vsebnosti mangana primarnih delcev v litem in 
toplotnoobdelanem stanju pokazala, da je bil delež mangana največji v primeru delcev v litem 
stanju. Na robu delcev se je delež mangana zmanjšal. Delež bakra je bil večji na sredini in 
robu delca po toplotni obdelavi v primerjavi z delcem v litem stanju. Silicija je bilo na sredini 
delca v vzorcu po toplotni obdelavi enako ali več kot v vzorcu litega stanja, medtem, ko je bil 
na robu delca izredno povečan, do 9,8 at. % v primerjavi z vsebnostjo v delcu vzorca litega 
stanja. Ugotovljeno je bilo, da se primarni delci bogatijo z bakrom in silicijem, delež mangana 
v delcih pa se zmanjšuje. Tako se robovi primarne iQC-faze po svoji kemijski sestavi bližajo 
sestavi faze α-AlMnSi (15,0 at. % Mn in 9,9 at. % Si) [52, 104]. Naslednja količina silicija 
izvira iz zmanjšanega deleža evtektika (αAl + iQC-faza), nekaj pa ga je morda tudi iz 
osiromašene osnove aluminija, kjer je bila njegova vsebnost v litem stanju do ~ 0,3 at. %. 
Povečan delež bakra v primarnih iQC-delcih je predvsem posledica močno zmanjšanega 
deleža faze θ-Al2Cu, morda pa tudi iz osnove aluminija, ob upoštevanju, da so rezultati EDS-
analize osnove zajeli tudi vsebnosti elementov v izločkih. Torej, realna kemijska sestava 
osnove aluminija bi imela manjše vsebnosti zlitinskih elementov. 
 
Vsebnost mangana v primarnih iQC-delcih se je po toplotni obdelavi zmanjšala in tako je bila 
na razpolago dodatna količina mangana za tvorbo izločkov faze α-AlMnSi. Dodatni atomi 
mangana izhajajo tudi iz zmanjšanega deleža evtektika (αAl + iQC-faza) in potencialno iz 
osnove aluminija. Za nastanek izločkov je bil potreben še silicij, ki izvira iz raztopljene faze 
118 
 
θ-Al2Cu, osnove aluminija in zmanjšanega deleža evtektika (αAl + iQC-faza), podobno kot v 
primeru bogatenja iQC-delcev s silicijem.   
 
V mikrostrukturi obravnavane zlitine po toplotni obdelavi so bili pričakovani tudi izločki faze 
Be4Al(Mn,Cu). Rezultati metod XRD in TEM so kasneje njihovo prisotnost potrdili. Z 
metodo EDS so bili ti izločki analizirani na območjih označenih z osnova αAl + 'izločki 1'. Za 
nastanek izločkov faze Be4Al(Mn,Cu) je dodatno pomemben berilij. Berilij izvira zlasti iz 
primarne iQC-faze, ki je bila prisotna v litem stanju vzorca. Verjetnost dodatnih atomov 
berilija iz osnove je skoraj izključena, saj se v aluminiju topi zanemarljivo majhna količina 
berilija [46].  
 
Na koncu so bili analizirani še nekateri večji okrogli delci, označeni kot 'izločki 2' na slikah 
4.44a in b. Na posnetkih elektronskega mikroskopa z odbitimi elektroni so bili v 
mikrostrukturi najsvetlejša faza. Tako je bila njihova povprečna sestava: 72,3 at. % Al, 0,3 at. 
% Mn, 27,2 at. % Cu in 0,3 at. % Si (tabela 4.21). 'Izločki 2' so pripadali preostalim delcem 
faze θ-Al2Cu. Kasnejša analiza z metodo XRD je potrdila, da je bila v mikrostrukturi po 
toplotni obdelavi še prisotna faza θ-Al2Cu, vendar je bil njen delež močno zmanjšan v 
primerjavi z deležem v vzorcu litega stanja.    
 
Tabela 4.21. Povprečna kemijska sestava faze osnove z 'izločki 1' in 'izločki 2' vzorca 




EDS, at. % 
Element 
 Al Mn Cu Si 
αAl + 'izločki 1' 96,6–97,6 0,3 –1,0 1,8–2,0 0,0–1,0 
'izločki 2' 72,3 0,3 27,2 0,3 
 
* izločki 1 = izločki faze α-AlMnSi in Be4Al(Mn,Cu) 




Slika 4.45: Posnetka SEM vzorca ulitka po toplotni obdelavi, v stanju T6180;9 (S6T): posnetka pri večji 




4.2.2 Identifikacija faz vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi z metodo 
XRD 
 
Z metodo XRD sta bila preiskana vzorec litega stanja S6L (zlitina S_L na sliki 4.46) ter 
vzorec stanja T6180;9, S6T (zlitina S_T na sliki 4.46).  
 
V vzorcu S_L (S6L) so bili uspešno identificirani vrhovi faz: αAl, θ-Al2Cu in α-AlMnSi (slika 
4.46). S spektra nista bila razvidna glavna vrhova iQC-faze pri 41,6° in 43,8°, niti glavna 
vrhova faze α-AlMnSi, ki sta približno pri 41,6° in 44,1° [105]. Neidentificiran vrh je preostal 
pri kotu približno 43,3°, ki bi lahko pripadal iQC-fazi, vendar potencialno premaknjenega 
glavnega vrha okoli 41,6° ni na spektru. Kasnejša analiza z metodo EBSD je potrdila 
prisotnost primarne faze, ki je pripadala izključno iQC-fazi.  
 
Po drugi strani pa je vzorec zlitine S6 po toplotni obdelavi vseboval fazo αAl, malo θ-Al2Cu in 
fazo α-AlMnSi. Delež faze θ-Al2Cu se je močno zmanjšal, na spektru je bilo mogoče 
identificirati njen glavni vrh (pri približno 20,7°), pa tudi ta je bil nizek. Dodatno se je 
pojavila faza Be4Al(Mn,Cu), kar je bilo pričakovano glede na rezultate mikrostrukturne 
karakterizacije zlitine brez silicija. Glede na kasnejše rezultate analize EBSD, so primarni 
delci kljub toplotni obdelavi ohranili iQC-strukturo, vendar je metoda XRD potrdila 




Slika 4.46: Difraktograma vzorcev zlitine S6 v litem stanju (vzorec S6L, zlitina S_L) in stanju po 




S pomočjo analize EDS je mogoče opredeliti povprečno kemijsko sestavo relativno velikih 
primarnih delcev v vzorcu po toplotni obdelavi. Predpostavke o konstituciji zlitine, ki so bile 
postavljene upoštevaje mikrostrukturo, analizo EDS in literaturo, je metoda XRD delno 
potrdila. Po drugi strani pa manjših izločkov ni mogoče analizirati z metodo EDS in jih tako 
identificirati. Za identifikacijo posameznih izločkov vzorca zlitine S6 po toplotni obdelavi, ki 
so bili podmikronskih velikosti, je bila v nadaljevanju uporabljena metoda TEM. 
 
4.2.3 Identifikacija izločkov vzorca v stanju po toplotni obdelavi z metodo TEM 
 
Z metodo TEM so bili preiskani prisotni izločki v vzorcu S6T, v stanju T6180;9. Glede na 
rezultate analize zlitin Al-Mn-Be-Cu in XRD-rezultate v prejšnjem poglavju, so bili 
pričakovani izločki faz Be4Al(Mn,Cu) ter faze α-AlMnSi ali iQC. Tabela 4.22  povzema 
podatke o osnovnih celicah in mrežnih parametrih za možne prisotne faze. V primeru 
izločkov Be4Al(Mn,Cu) je privzeta vrednost osnovnega roba celice za fazo Be4AlMn (0,611 
nm), medtem ko je ta za fazo Be4AlCu večja, približno 0,623 nm [13]. 
 
Tabela 4.22. Uporabljeni podatki o kristalni strukturi možnih prisotnih faz v vzorcu 











struktura Faza    
αAl 0,404 -II- -II- kubična 
θ-Al2Cu 0,606 -II- 0,487 tetragonalna 
λ (Al4Mn) 0,284 -II- 0,124 heksagonalna 
μ (Al4Mn) 0,200 -II- 0,246 heksagonalna 
Al6Mn 0,755 0,650 0,887 ortorombska 
τ1 
(Al29Mn6Cu4) 2,420 1,250 0,772 ortorombska 












(Al10Mn3Si) 0,754 -II- 0,790 heksagonalna 
 
Najprej so bili pozitivno identificirani izločki faze Be4Al(Mn,Cu), ki so vidni s posnetkov na 
sliki 4.47. Velikost izločkov je bila reda velikosti 100–200 nm. Parametri osnovne celice so se 










Slika 4.47: Analiza izločkov Be4Al(Mn,Cu) z metodo TEM: a), c) in e) posnetki analiziranih izločkov in 
b), d) ter f) pripadajoči uklonski posnetki izločkov s conskimi osmi [211] (b), [1̅14] (d) in [001] (f) 
 
Tabela 4.23. Vrednosti ugotovljenih mrežnih parametrov preiskanih izločkov 
* Vsaki izmerjeni vrednosti je odštetih 2,1 %. Neobjavljena interna študija na IJS je pokazala, da se z uporabljenim mikroskopom 
pridobi 2,1 % večje vrednosti mrežnih parametrov od realnih. 
 
 Izmerjeni parametri mreže* 
[nm] 
Oznaka posnetka izločka 
(oznaka slike) 
 
a = b = c 
4.47a 0,624–0,632 











Slika 4.48: Analiza izločkov α-AlMnSi (Al15Mn3Si2) z metodo TEM: a), b) in d) posnetki analiziranih 
izločkov, c) pripadajoči uklonski posnetek izločka s posnetka b) s consko osjo [023] in e) uklonski 
posnetek izločka s slike d) v conski osi [023], s katerega je dodatno razvidna prisotnost ravnine (1̅00)  
 
V nadaljevanju so bili analizirani izločki večjih dimenzij, kot so bili izločki faze 
Be4Al(Mn,Cu). Velikosti teh so bile reda velikosti 300 do 400 nm (slika 4.48). Uklonski 
vzorci takih izločkov so izkazovali veliko število mrežnih točk, ki so si bile blizu skupaj, kar 
je skladno s pričakovano fazo α-AlMnSi, z velikim robom osnovne celice (1,264 nm). Izločki 
so bili uspešno identificirani kot faza α-AlMnSi z mrežno konstanto 1,265–1,284 nm (tabela 
4.23). Povprečna kemijska sestava izločkov faze α-AlMnSi je bila (at. %): 70 % Al, 16 % Mn, 
11 % Si in 3 % Cu. Vsi pridobljeni uklonski vzorci izločkov faze α-AlMnSi so pripadali 
conski osi [023], kot je to prikazano na sliki 4.48c, zato je tu predstavljenih le nekaj 
posnetkov izločkov (4.48a, b in d). Omeniti velja, da je s slike 4.48e mogoče opaziti odboj od 
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ravnine (1̅00). Ta je prepovedan tako za telesno centrirano kot ploskovno centrirano kubično 
mrežo, medtem ko je dovoljen za primitivno kubično celico, ki jo poseduje faza α-AlMnSi.  
 
Z metodo TEM je bilo analiziranih večje število naključno izbranih izločkov, vendar je večina 
pripadala fazi Be4Al(Mn,Cu). To je skladno z rezultati XRD-analize vzorca po toplotni 
obdelavi, ki je potrdila pojav novonastale faze Be4Al(Mn,Cu) v primerjavi z vzorcem litega 
stanja. Uklonov, ki bi nakazovali na 5-števno simetrijo izločkov in tako na izoblikovanje 
izločkov iQC-faze med toplotno obdelavo T6180;9 ni bilo. 
 
V nadaljevanju so bili z metodo EBSD preiskani primarni delci v vzorcih S6 litega in 
toplotnoobdelanega stanja. 
 
4.2.4 Preiskava primarnih delcev vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi z 
metodo EBSD 
 
Preiskava primarnih delcev z metodo EBSD v zlitinah iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si v litem in 
toplotnoobdelanem stanju T6180;9 je potekala preko vzorcev S6L in S6T. Odrezana vzorca sta 
bila takoj po metalografski pripravi namenjena preiskavam z EBSD, šele kasneje drugim 
preiskavam, kot SEM, merjenje trdote, itd. Vzorca sta bila nekoliko dlje končno polirana s 
suspenzijo SiO2 v destilirani vodi. Enak postopek je bil uporabljen v primeru vzorcev 
prejšnjih zlitin, vendar je bil čas poliranja tam krajši, saj so se delci SiO2 že kmalu pričeli 
vtiskovati v mehko matrico aluminija in pričeli zbirati okoli primarnih delcev. Med postopki 
metalografske priprave je bila zato mikrostruktura ves čas spremljana s svetlobnim 
mikroskopom. S podaljšanim časom končnega poliranja vzorcev S6 je bil pričakovan 
zmanjšan obseg elastične deformacije površinskih plasti vzorcev in tako pridobljeni bolj jasni 
EBSD-uklonski vzorci. Med pripravo vzorcev je bilo ugotovljeno, da je zlitina bolj trda, kar 
pa je bilo kasneje potrjeno tudi z meritvami povprečne trdote. Zato je bilo metalografska 
priprava olajšana. Kot bo kasneje vidno s slik uklonskih vzorcev, so bili ti resnično bolj jasni 
in brez prisotnosti dvojnih Kikuchijevih pasov. Omenjeno je veljalo tako za vzorec litega 
stanja kot tudi vzorec po toplotni obdelavi.     
 
Analiziranih je bilo večje število mest na obeh vzorcih (S6L in S6T), vendar pa so bili 
rezultati podobni. Najprej so bila analizirana mesta na vzorcu S6L. Slika 4.49a prikazuje 
mesto na sredini vzorca, kjer sta primarna delca izkazovala uklona s 5-števno simetrijo. Tej je 
sta sledili 3-števna in nato 2-števna simetrija. V primeru analize vseh preostalih primarnih 






   
  
Slika 4.49: Analiza EBSD: a) označeni mesti opravljene analize ter b) in c) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnih delcev vzorca S6L 
 
Naslednji analizirani delec  se je nahajal na delu vzorca, ki je bil med robom in sredino (slika 
4.50a). Primarna delca s slike 4.50c pa sta se nahajala blizu roba vzorca. V primeru vseh treh 
delcev je bila simetrija ponovno 5-števna, tej pa sta sledili 2- in 3-števna. Delci z roba vzorca 
so celo izkazovali podobno orientacijo (sliki 4.50d in e). Na sliki 4.50d se verjetno po 2-števni 
simetriji, ponovi še ena 5-števna simetrija. 
 
V nadaljevanju so bili analizirani primarni delci na mestih vzorca S6T. Prav tako je bilo 
izbrano mesto na vzorcu med robom in sredino (slika 4.51a), mesto proti sredini vzorca (slika 
4.51c) ter mesto blizu roba vzorca (slika 4.52a). V primeru vseh treh izbranih mest na vzorcu, 
so primarni delci pripadali iQC-fazi s 5-števno simetrijo, ki so ji sledile 3- in 2-števne. Na 
skrajnem desnem delu uklona s slike 4.51b se je 5-števna simetrija verjetno ponovila, medtem 
ko je to dobro opazno in označeno na uklonih s slik 4.51e in 4.52b. 
 
Ponovno so bili analizirani vsi okoliški primarni delci, vendar so bili rezultati analize EBSD 










Slika 4.50: Analiza EBSD: a) in c) označena mesta opravljene analize ter b), d) in e) uklonski vzorci 
na označenih mestih analize primarnih delcev vzorca S6L 
 
Pojava kristalnih primarnih faz (npr. kubičnega aproksimanta α-AlMnSi) ni bilo ne v vzorcu 
litega kot tudi ne v vzorcu po toplotni obdelavi. Mogoče je bilo sklepati, da je dodatek 1 at. % 
Si zlitini iz sistema Al-Mn-Be-Cu močno povečal nagnjenost zlitine k tvorbi primarne iQC-
faze. Prav tako pa je povzročil dodatno stabilizacijo iQC-faze med samo toplotno obdelavo, 
zlasti med raztopnim žarjenjem, ki je potekalo na višji temperaturi (510 °C) v primerjavi z 
umetnim staranjem. Sodeč po analizi EBSD vsi primarni delci v obeh toplotnih stanjih 










Slika 4.51: Analiza EBSD: a) in c) označena mesta opravljene analize ter b), d) in e) uklonski vzorci 






Slika 4.52: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize ter b) uklonski vzorec na označenem 
mestu analize primarnega delca vzorca S6T 
 
4.2.5 Mehanski preizkusi vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi 
 
V okviru ugotavljanja nekaterih mehanskih lastnosti zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si so bile opravljene 
meritve povprečne trdote pri obtežbah 0,01 kg in 1 kg vzorcev S6L in S6T (stanje T6180;9). 
Sledili so tlačni preizkusi preizkušancev S1L, S2L in S2T ter S3L in S3T pri sobni 
temperaturi. Na koncu so bili izvedeni še tlačni preizkusi pri dveh povišanih temperaturah – 
300 in 400 °C – na vzorcih S6L in S6T (pri 300 °C) ter S7L in S7T (pri 400 °C). Tabela 4.24 
v nadaljevanju povzema kemijske sestave vzorcev za mehanske preizkuse, opredeljene z 
metodama EDS in/ ali XRF.  
 
Tabela 4.24. Povprečna kemijska sestava vzorcev ulitkov zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu-







(at. % / mas. %) 
Analiza XRF 
Element 
(at. % / mas. %) 
 Al Mn Cu Si Al Mn Cu Si 
S1L 94,9/90,2 1,8/3,5 2,4/5,4 0,9/0,9 95,2/90,6 2,0/3,9 2,2/4,9 0,6/0,6 
S2L - - - - 95,4/91,3 1,7/3,3 2,0/4,5 0,9/0,9 
S3L - - - - 95,6/91,7 1,7/3,3 1,8/4,1 0,9/0,9 
S6L 95,1/90,9 1,7/3,3 2,1/4,7 1,1/1,1 95,2/90,8 1,9/3,7 2,1/4,7 0,8/0,8 
S7L - - - - 95,2/90,7 1,9/3,7 2,2/4,9 0,7/0,7 
 
Meritve povprečnih vrednosti HV osnove (trdote matrice) in samih vzorcev so bile izvedene 
na dveh vzorcih, S6L in S6T, ki sta pripadala istemu ulitku (slika 4.53). Tako je bila 
povprečna trdota matrice vzorca litega stanja približno 129, vzorca po toplotni obdelavi pa 
104. Po celotni toplotni obdelavi T6180;9 se je trdota matrice zmanjšala v primerjavi z vzorcem 
litega stanja. Podoben trend zmanjšanja trdote je bil opažen v primeru povprečnih trdot samih 
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vzorcev. Podobno je bilo v primeru zlitin Al-Mn-Be-Cu, kjer je bila trdota matrice manjša pri 
vseh temperaturah in časih toplotne obdelave T6 v primerjavi z vzorci litega stanja.  
 
Prvi vzrok, da se trdota matrice po toplotni obdelavi ni povečala, je nenastajanje izločkov faze 
θ'' ali θ' v osnovi. V toplotnoobdelanem vzorcu so bili prisotni izločki faze Be4Al(Mn,Cu), ki 
bi lahko povečali trdoto matrice, a je bil njihov delež v mikrostrukturi majhen. Prisotni so bili 
tudi izločki faze α-AlMnSi. V meritve trdote matrice vzorca po toplotni obdelavi, so bili tako 
zajeti tudi izločki. Mogoče je sklepati, da so imeli izločki sicer večjo trdoto od matrice, 
vendar so za svoj nastanek porabili določeno količino legirnih elementov iz matrice. V vzorcu 
po toplotni obdelavi je bila opažena predvsem manjša vsebnost mangana v osnovi (okoli 0,5 




Slika 4.53: Grafični prikaz povprečnih trdot matrice (HV 0,01) in trdote vzorcev (HV 1) za vzorca 
zlitine Al-Mn-Be-Cu-Si v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi (L – lito in T – T6180;9) 
 
V nadaljevanju so bili opravljeni tlačni preizkusi pri sobni temperaturi. Temu sta bila 
namenjena po dva vzorca iz ulitkov S2 in S3 za toplotni stanji L in T6180;9. Dodatni tlačni 
preizkus je bil opravljen na vzorcu litega stanja ulitka S1. Zbrani rezultati tlačnih preizkusov 
so predstavljeni v tabeli 4.25 in na sliki 4.54. Ob primerjavi vzorcev v litem in 
toplotnoobdelanem stanju je bilo ugotovljeno, da so se vrednosti napetosti tečenja po toplotni 
obdelavi vzorcev zmanjšale za približno 10 %. Tlačna trdnost vzorcev po toplotni obdelavi je 
bila večja v primerjavi z vzorci litega stanja, ob hkrati doseženi višji stopnji deformacije. V 
primeru vzorca S3T je bilo preizkušanje zaključeno ob pojavu prvih radialnih razpok po 
obodu vzorca, kar pa ni bilo spremljano s padcem sile. Razpoka se ni razširila po celotnem 
preseku vzorca, kar nakazuje na dobro preoblikovalnost vzorca oziroma ulitka. Ob pojavu 





Tabela 4.25. Rezultati tlačnih preizkusov vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si v 














S1L 233 611 35 
S2L 189 797 36 
S3L 227 673 32 
S2T 175 860 49 




Slika 4.54: Grafični prikaz rezultatov tlačnih preizkusov vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si v litem stanju 
in stanju po toplotni obdelavi (L – lito in T – T6180;9): a) napetost tečenja, b) tlačna trdnost ter c) 
stopnja tlačne deformacije ob porušitvi 
 
V mikrostrukturi vzorcev obeh stanj je bila prisotna primarna iQC-faza, ki pa je v 
toplotnoobdelanem stanju že kazala na pričetek razpada, saj delci niso bili več homogeni po 
kemijski sestavi. Glede na analizo EBSD številnih primarnih delcev, primarna faza 
aproksimanta α-AlMnSi ni bila prisotna v nobenem od vzorcev. V litem stanju je bila prisotna 
še faza θ-Al2Cu. Po drugi strani pa se je delež faze θ-Al2Cu v vzorcu po toplotni obdelavi 
močno zmanjšal. Faza θ-Al2Cu je v toplotnoutrjevalnih zlitinah po toplotni obdelavi s 
staranjem nezaželena, saj majhno m trdoto in trdnost (prestaranje zlitine). Tako je eden od 
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razlogov za povečanje tlačne trdnosti v toplotno obdelanih vzorcih tudi ta, da se je večina faze 
θ-Al2Cu med toplotno obdelavo raztopila. Nadalje, v mikrostrukturi ni nastala faza θ'' ali θ', ki 
bi povišala tlačno trdnost v vzorcih po toplotni obdelavi.  
 
Višjo stopnjo deformacije ob porušitvi je mogoče obrazložiti z izboljšano preoblikovalnostjo 
vzorcev v stanju po toplotni obdelavi. Odčitani vrednosti sil pri enaki vrednosti deformacije 
(okoli 1 mm) vzorcev S3L in S3T sta bili 10,7 kN za lito stanje in 10,0 kN za 
toplotnoobdelano stanje. Podobno kot v primeru zlitin Al-Mn-Be-Cu je bila v vzorcih po 
toplotni obdelavi prisotna mehkejša matrica, osiromašena z legirnimi elementi, ki je glavni 
vzrok za izboljšano preoblikovalnost vzorcev v stanju po toplotni obdelavi in tako možno 
doseženo večjo trdnost ob porušitvi. 
 
Po drugi strani se je napetost tečenja v vzorcih po toplotni obdelavi zmanjšala. Zmanjšanje 
napetosti tečenja po toplotni obdelavi vzorcev je posledica pričetka transformacija primarne 
iQC-faze v kristalno fazo, s tem pa zmanjšanje njenega deleža. Velik vpliv na zmanjšanje 
napetosti tečenja je ponovno mogoče pripisati tudi osiromašenju matrice z legirnimi elementi, 
zlasti z manganom. 
 
Delež nastalih izločkov faze Be4Al(Mn,Cu) v vzorcu po toplotni obdelavi je bil majhen. Zato 
je bil njihov vpliv na ugotavljane mehanske lastnosti preiskovanih zlitin majhen.       
 
Preko izrazov {4.4} in {4.5} iz poglavja o mehanskih lastnostih zlitin Al-Mn-Be-Cu so bili 
pridobljeni rezultati iz tabele 4.25.  
 
V nadaljevanju so bili opravljeni tlačni preizkusi zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si pri povišanih 
temperaturah 300 in 400 °C. Preizkusi so potekali na vzorcih ulitkov S6 in S7 v litem stanju 
in stanju T6180;9,.  
 
Tabela 4.26 in slika 4.55 povzemata rezultate tlačnih preizkusov pri 300 in 400 °C, na sliki 
4.56 pa je prikazana odvisnosti pomika in tlačne deformacije od tlačne sile za vzorca v litem 
stanju in stanju T6180;9 pri temperaturi preizkušanja 300 °C. V nadaljevanju sta na sliki 4.57 
izrisana grafa odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije, s katerih sta bili grafično 
ugotavljani vrednosti napetosti tečenja in modula elastičnosti. Tlačne trdnosti niso bile 
ugotavljane, saj vzorci niso bili preizkušani do porušitve, ampak vsakokrat do končne 
deformacije 5 mm. Tako ni v nobenem primeru vzorca prišlo do pojava razpoke ali porušitve. 
Podobno so bili izrisani grafi za primer tlačnih preizkusov vzorcev S7L in S7T pri temperaturi 








Tabela 4.26. Rezultati tlačnih preizkusov vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si v 


























S6L 300 3,7 5,8 10–11 108 
S6T 300 2,8 3,8 11–12 95 
S7L 400 2,0 2,7 10–12 60 





Slika 4.55: Grafični prikaz rezultatov tlačnih preizkusov vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si v litem stanju 
in stanju po toplotni obdelavi T6180;9 na 300 in 400 °C: a) napetost tečenja, b) sila pri stopnji 
deformacije 1 mm ter c) sila pri stopnji deformacije 4 mm 
 
 
Primerjava rezultatov litega in toplotnoobdelanega vzorca je pokazala na podobne vrednosti 
modula elastičnosti, na zmanjšanje napetosti tečenja in odpornosti materiala vzorca proti 
preoblikovanju po toplotni obdelavi. Podobno je bilo ugotovljeno pri temperaturi preizkušanja 
400 °C pa tudi pri tlačnih preizkusih pri sobni temperaturi. Pri 400 °C je bila vrednost 
napetosti tečenja litega vzorca manjša kot litega vzorca pri 300 °C, a je po toplotni obdelavi 
vzorcev ta razlika podobna. Odpornost materiala proti preoblikovanju v primeru vzorca po 
toplotni obdelavi in preizkušanega na 400 °C se je manj zmanjšala v primerjavi z vzorcem 
S6T. Sklepati je mogoče o ugodnem učinku novonastalih izločkov faze α-AlMnSi in 
BeAl4(Mn,Cu). Primerjava je mogoča ob privzetku, da je delež izločkov v vzorcih S6T in S7T 








Slika 4.56: Izrisana grafa odvisnosti pomika in tlačne deformacije od tlačne sile za vzorca v litem 




Slika 4.57: Izrisana grafa odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije pri 300 °C in hitrosti 
deformacije 0,05 mm·s
–1
, s katerih so bile grafično ugotavljane vrednosti napetosti tečenja in modula 




Slika 4.58: Izrisana grafa odvisnosti pomika in tlačne deformacije od tlačne sile za vzorca v litem 





Slika 4.59: Izrisana grafa odvisnosti tlačne napetosti od tlačne deformacije pri 400 °C in hitrosti 
deformacije 0,05 mm·s
–1
, s katerih so bile grafično ugotavljane vrednosti napetosti tečenja in modula 
elastičnosti za vzorca S7L in S7T 
 
V primeru povišanih temperatur tlačnega preizkušanja pa se napetost tečenja izraziteje 
zmanjša ob primerjavi vzorca litega in toplotnoobdelanega stanja kot pri preizkušanju pri 
sobni temperaturi. Zmanjšanje napetosti tečenja v primeru litega vzorca in vzorca po toplotni 
obdelavi je pri sobni temperaturi okoli 7–11 % (slika 4.60). Primerjava vzorcev S6L, S6T, 
S7L in S7T pri 300 in 400 °C kaže na zmanjšanje napetosti tečenja za približno 12–20 %. 
Primerjava povprečne kemijske sestave vzorcev S6L/T, S7L/T S2L/T in S3L/T (rezultati XRF 
metode, tabela 4.24; privzetek, da imajo vzorci T enako kemijsko sestavo kot vzorci L) 
pokaže, da se vsebnosti mangana, bakra in silicija v posameznih vzorcih razlikujejo do 0,2 at. 
%. Na podlagi vrednosti napetosti tečenja je mogoče zaključiti, da imajo izločki faz α-AlMnSi 
in Be4Al(Mn,Cu) primerljiv vpliv v primeru tlačnih preizkusov pri sobni temperaturi in 
temperaturi 300 °C. Torej, izločki pri 300 °C stabilizirajo zlitino v smislu primerljivega 
zmanjšanja napetosti tečenja.    
 
Po drugi strani, podobne vsebnosti mangana in silicija kažejo na podoben delež iQC-faze v 
vzorcih po toplotni obdelavi. Intenzivnejše zmanjšanje napetosti tečenja pri 400 °C-tlačnem 
preizkušanju v primerjavi z običajnim tlačnim preizkušanjem vzorcev ali na 300 °C tako ne 







Slika 4.60: Grafični prikaz rezultatov napetosti tečenja vzorcev zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si v litem stanju in 
stanju po toplotni obdelaviT6180;9 pri sobni temperaturi, na 300 in 400 °C 
 
Absolutne vrednosti tlačne napetosti tečenja vzorcev po toplotni obdelavi se v primeru vseh 
temperatur tlačnih preizkusov zmanjšajo v primerjavi z vzorci litega stanja. Po drugi strani pa 
ima toplotna obdelava vzorcev za posledico manj intenzivno zmanjšanje napetosti tečenja ob 




4.3 Zlitine iz sistema Al-Mn-Cu-Si  
 
Sledijo rezultati opravljenih analiz vzorcev zlitin Al-Mn-Cu-Si v litem stanju in stanju po 
toplotni obdelavi. Preiskani so bili vzorci iz ulitkov z oznakama B2 ter B1+B2 v litem in 
toplotnoobdelanem stanju. Vse opravljene analize toplotnoobdelanih vzorcev 
(mikrostrukturna karakterizacija, XRD, EBSD in mehanski preizkusi) obravnavajo vzorce v 
stanju T6180;9. Po kemijski sestavi so si bili vzorci podobni (tabela 3.6), kar je bilo ugotovljeno 
z metodama EDS in/ali XRF.  
 
4.3.1 Mikrostruktura in mikrokemijska analiza vzorcev v litem stanju in stanju po 
toplotni obdelavi 
 
S tehnikami SM, SEM in EDS je bil najprej preiskan vzorec litega stanja, B2L. Povprečno 
kemijsko sestavo vzorcev litega in toplotnoobdelanega stanja, opredeljeno z metodama EDS 
in XRF, predstavlja tabela 4.27. Rezultati analiz z EDS in XRF so pokazali kemijsko sestavo, 
ki je bila blizu ciljani (Al95Mn2Cu2Si1). Delež mangana je bil manjši kot želen, medtem ko je 
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bilo v zlitini več bakra kot načrtovano, kar pa ni onemogočilo nastajanja iQC-faze. Rezultati v 
tabeli 4.27 niso predstavljeni ločeno za povprečni kemijski sestavi roba in sredine 
posameznega vzorca, saj sta bili ti podobni in ponovljivi, z maksimalnimi razlikami 0,1 at. % 
pri vsebnostih aluminija in silicija.  
 
Tabela 4.27. Povprečna kemijska sestava vzorcev B2 v litem stanju in stanju po toplotni 




(at. % / mas. %) 
XRF 
(at. % / mas. %) 
Vzorec / 
Element Al Mn Cu Si Al Mn Cu Si 
B2L 94,3/89,4 1,8/3,5 2,6/5,8 1,3/1,3 95,4/91,3 1,7/3,3 2,0/4,5 0,9/0,9 
B2T 94,5/89,7 1,7/3,3 2,6/5,8 1,2/1,2 ---- 
 
Z metodama SM in SEM je bila najprej preiskana mikrostruktura vzorca v litem stanju, B2L 
(sliki 4.61c in d). V mikrostrukturi je bila prisotna primarna faza s fasetirano morfologijo. 
Primarna faza je bila prisotna po celotni površini vzorca, razen na področju tik ob robu vzorca 
(slika 4.61a). Po obliki delcev je bilo mogoče sklepati, da gre za fazo kristalnega 
aproksimanta α-AlMnSi ali bolj verjetno, iQC-fazo. Kasnejše preiskave z metodo XRD so 
potrdile možnost prisotnosti tako α-AlMnSi-faze kot tudi iQC-faze v vzorcu, po drugi strani 
pa je metoda EBSD vseh analiziranih primarnih delcev razkrila značilnosti 5-števne simetrije. 
Tako je bilo ugotovljeno, da primarni delci pripadajo iQC-fazi. Ocenjen površinski delež 
primarne iQC-faze je bil proti robu vzorca do 0,6 %, proti sredini vzorca pa 1,3–2,3 %. 
 
Delci primarne iQC-faze so bili večinoma prisotni v obliki bolj ali manj pravilnih 5-krakih 
zvezdic, velikosti 10 μm ali manj (slika 4.61d in e). Možna dendritna oblika primarne iQC-
faze v mikrostrukturi ni bila prisotna.  
 
Poleg primarne iQC-faze so bile v mikrostrukturi prisotne še faza αAl ter fazi                      
iQC-faza in θ-Al2Cu v okviru evtektikov (sliki 4.61c in d). Z nobeno od metod ni bilo 
potrjeno, katera od faz iQC-faza ali faza α-AlMnSi tvori evtektik z αAl. Z metodo XRD je bila 
izključena možnost morebitne katere druge faze kot sta iQC-faza ali faza α-AlMnSi-faza v 
omenjenem evtektiku. Glede na raziskave v povezavi z zlitinami iz sistema Al-Mn-Be(-Cu) bi 
bilo možno, da med strjevanjem nastaja kvazikristalni evtektik (αAl + iQC-faza). Ta sklep 
potrjujejo tudi raziskave, ki kažejo na pozitiven učinek silicija na stabilizacijo iQC-faze, tudi 
v sistemih brez berilija.  
 
Izgled evtektika (αAl + iQC-faza) se je spreminjal v odvisnosti od tega, kako so bile prerezane 
posamezne evtektske celice med samo pripravo metalografskega vzorca. V mikrostrukturi je 










Slika 4.61: Posnetki SEM vzorca ulitka v litem stanju (B2L): a) pregledni posnetek roba vzorca,            
b) pregledni posnetek sredine vzorca, c) mikrostrukturne sestavine na robu vzorca, d) mikrostrukturne 
sestavine na sredini vzorca in e) primer primarnega iQC-delca na sredini vzorca, (BSE) 
 
Nadalje so bile opravljene meritve povprečne kemijske sestave prisotnih faz z metodo EDS. 
Ne glede na nahajanje analizirane faze osnove αAl v vzorcu (rob ali sredina), so bile izmerjene 
povprečne kemijske sestave podobne in ponovljive. Ugotovljena povprečna sestava primarnih 
delcev iQC-faze je podajana v obliki koncentracijskih območij posameznega zlitinskega 
elementa. Povprečna kemijska sestava iQC-delcev se ni spreminjala glede na območje vzorca, 
pač pa je bil delež mangana manjši v tistih delcih, kjer je bil delež silicija večji in obratno. 
Delež bakra je bil podoben v vseh analiziranih delcih, kar je razvidno iz relativno ozkega 
koncentracijskega območja bakra (tabela 4.28). Rezultati analize faz z metodo EDS so 
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prikazani v tabeli 4.28, primer ugotavljanja povprečne kemijske sestave posameznih faz z 
metodo EDS pa je prikazan na slikah 4.61c in e. 
 
Tabela 4.28. Povprečna kemijska sestava posameznih faz vzorca B2L v litem stanju, 




EDS, at. % 
Element 
 Al Mn Cu Si 
αAl 97,7 1,2 0,8 0,3 
iQC 76,6–78,1 15,8–16,5 0,7–1,0 4,9–6,2 
(αAl + iQC) 91,6 4,1 1,9 2,4 
(αAl + θ-Al2Cu) 77,0 0,2 17,4 5,4 
 
Rezultati analize EDS so pokazali, da sta v fazi osnove aluminija raztopljena določena deleža 
mangana (~ 1,2 at. %) in bakra (~ 0,8 at. %), medtem ko je silicija malo ali skoraj nič (~ 0,3 
at. %). Vsebnost zlitinskih elementov v primarni iQC-fazi tako na robu kot na sredini vzorca 
se je malo spreminjala, kar je razvidno iz tabele 4.28. Vsebnost mangana 15,8–16,5 at. % je 
podobna vrednostim vsebnosti v primarnih delcih iQC-faze iz že poznanih in raziskanih 
sistemov, npr. [13]. Delež silicija je bil v primarnih delcih velik (4,9–6,2 at. %), kar potrjuje 
vgrajevanje silicijevih atomov v primarno iQC-fazo. To je lahko tudi vzrok, da je vsebnost 
silicija v osnovi aluminija majhna. Rezultati analize delcev evtektika (αAl + θ-Al2Cu) so 
pokazali na majhen povprečni delež bakra (~ 17,4 at. %), določeno povprečno vsebnost 
silicija (5,4 at. %) in 0,2 at. % mangana. Rezultati kažejo, da evtektska faza αAl pričakovano 
zveča ugotovljen delež aluminija in zmanjša delež ugotovljenega bakra med analizo evtektika 
v primerjavi s kemijsko sestavo same faze θ-Al2Cu. Mangana je bilo v osnovi malo, zato ni 
vplival na njegov delež v analiziranih delcih faze θ-Al2Cu. Podobno kot v primeru zlitine iz 
sistema Al-Mn-Be-Cu-Si je ugotovljeno, da delci θ-Al2Cu ne topijo mangana ali pa ga za to ni 
bilo na voljo. Ugotovljeno je bilo še, da se relativno velik delež silicija topi v delcih faze          
θ-Al2Cu (5,4 at. %). 
 
V nadaljevanju sledi tabela 4.29, ki prikazuje izračunane elektronske koncentracije (razmerja 
e/a) za primarne iQC-delce iz literature [87, 106] ter primarni iQC-delec vzorca B2L. Kot v 
primeru zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si, je bila pri tem upoštevana 
Raynorjeva teorija [18, 100], pri kateri je privzeta vrednost valence za aluminij 3,00, za 
mangan -3,66, za baker 1,00 ter za silicij 4,00. Razmerje e/a primarnega iQC-delca 
raziskovanega vzorca B2T je bilo izračunano na podlagi povprečne kemijske sestave devetih 
























vzorec B2L 77,6 16,2 0,8 5,4 1,96 / 
Al96Mn2,7Si1,3 79,1 16,0 X 4,9 1,98 87 
Al85Mn14Si 85,0 14,0 X 1,0 2,09 106 
 
Vse izračunane vrednosti kažejo na večje vrednosti razmerja e/a kot naj bi bile optimalne za 
nastanek iQC-faze (1,7–1,9). Tudi izračuni glede na kemijske sestave posameznih primarnih 
iQC-delcev vzorca B2L kažejo na razmerje e/a, ki se giblje med 1,94 in 1,98.  
 
V nadaljevanju je bil s tehnikami SM, SEM in EDS preiskan vzorec po toplotni obdelavi , v 
stanju T6180;9, B2T. Povprečno kemijsko sestavo vzorca, opredeljeno z metodo EDS, 
prikazuje tabela 4.27.  
 
Mikrostruktura vzorca po toplotni obdelavi je prikazana na sliki 4.62. Po toplotni obdelavi so 
bile v mikrostrukturi prisotne primarna iQC-faza, faza αAl, evtektik (αAl + iQC-faza), drobni 
izločki (označeni kot 'izločki 1' na sliki 4.62a in b) in večji, okrogli izločki (označeni kot 
'izločki 2'). Oznaki 'izločki 1' in 'izločki 2' sta kljub kasnejši identifikaciji delcev ohranjeni 
skozi celotno poglavje, saj je s takima oznakama lažje hkratno spremljanje rezultatov in 
posnetkov mikrostrukture. Ob pregledu mikrostrukture (slika 4.63) izločki še niso bili 
identificirani, zato so bile upoštevane različne možnosti in s tem ugotovljeno, da izločki 
pripadajo fazi α-AlMnSi. Kasneje je metoda XRD potrdila povišan delež faze α-AlMnSi po 
toplotni obdelavi vzorca, prav tako pa je identiteto izločkov potrdila metoda TEM. Prav tako 
izločki niso mogli pripadati iQC-fazi, saj se trdota matrice z izločki po toplotni obdelavi ni 
bistveno spremenila. Ob tem velja omeniti, da iQC-faza med toplotno obdelavo transformira v 
kristalno fazo aproksimanta α-AlMnSi [104]. Kasnejša analiza EDS območij osnove 
aluminija z izločki je pokazala povečan delež silicija v primerjavi z osnovo aluminija vzorca 
litega stanja. Razmerje med vsebnostjo mangana in silicija v osnovi z izločki se je 
približevalo razmerju ~ 1,52, ki odgovarja razmerju Mn/Si v fazi α-AlMnSi [104]. Kot bo 
kasneje predstavljeno, pa so med toplotno obdelavo nastali tudi izločki faze θ'-Al2Cu, kar je 
potrdila metoda TEM. Ti so v mikrostrukturi prisotni na mestih, označenih z 'izločki 1', kjer 
so hkrati prisotni tudi izločki faze α-AlMnSi. 
 
Z metodo EDS so bili identificirani 'izločki 2' kot faza θ-Al2Cu. Večina faze θ-Al2Cu se je 
sicer med toplotno obdelavo raztopila. Preostali delci faze θ-Al2Cu so sferoidizirali in so bili 










Slika 4.62: Posnetki SEM vzorca ulitka B2 po toplotni obdelavi, v stanju T6180;9 (B2T):                            
a) pregledni posnetek z označenimi mikrostrukturnimi sestavinami na robu vzorca, b) pregledni 
posnetek z označenimi mikrostrukturnimi sestavinami na sredini vzorca, c) in d) primarni iQC-delci 
na robu vzorca in e) primarni iQC-delec na sredini vzorca, (BSE) 
 
V nadaljevanju so bili pregledani delci primarni iQC-faze. Kot v primeru zlitine Al-Mn-Be-
Cu-Si je bilo mogoče opaziti neenakost v barvi po površini posameznih delcev (slika 4.62c in 
e). Analiza EDS primarnih iQC-delcev je bila opravljena le na sredini delcev, saj so bili 
transformirani robovi pretanki za zanesljivejšo analizo EDS. Ob robovih delcev bi bila v 




Po toplotni obdelavi vzorca se je transformacija primarnih iQC-delcev že pričela. Delci so 
vidno pričeli spreminjati svojo obliko, v litem stanju so imeli ostre robove, ki pa so po 
toplotni obdelavi postali bolj okrogli in zaobljeni. Kljub očitni kemijski nehomogenosti 
posameznega delca in vidnim pričetkom transformacije oblike delcev (posnetki SEM odbitih 
elektronov, sliki 4.62c in e) je struktura ostala kvazikristalna, kar bo v nadaljevanju prikazano 
z metodo EBSD. Vsi analizirani primarni delci po toplotni obdelavi so izkazovali 5-števno 
simetrijo. Prav tako je pričela spreminjati svojo obliko evtektska iQC-faza, evtektske iglice so 
se pričele debeliti in zaobljati in niso imele več tako ostre igličaste oblike. Ponekod so iglice 
spominjale že na drobne okrogle delce. Zlasti na sredini vzorca se je delež takšne evtektske 
faze zmanjšal ob primerjavi z deležem v vzorcu litega stanja, kar je razvidno s posnetkov 
SEM. 
 
Tabela 4.30 Povprečna kemijska sestava primarne iQC-faze vzorcev B2L in B2T, 




EDS, at. % 
Element 
 Al Mn Cu Si 
iQC_homogen delec v B2L 76,6–78,1 15,8–16,5 0,7–1,0 4,9–6,2 






Slika 4.63: Posnetki SEM vzorca ulitka po toplotni obdelavi, v stanju T6180;9 (B2T): posnetki pri večjih 
povečavah, ki prikazujejo mesta z izločki na robu in sredini vzorca 
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V nadaljevanju so bile opravljene meritve povprečne kemijske sestave sredine primarnih           
iQC-delcev. Pri analizi EDS osnove so bili pri merjenju hkrati zajeti še drobni izločki faz         
α-AlMnSi in θ' (na sliki 4.62a in b  označeni kot 'izločki 1'). Analiza kemijske sestave je bila 
opravljena tudi na večjih svetlih okroglih izločkih faze θ-Al2Cu (na sliki 4.62a in b označeni 
kot 'izločki 2'). Rezultati merjenj z metodo EDS so prikazani v tabelah 4.30 in 4.31. Za lažjo 
primerjavo kemijske sestave primarnih iQC-delcev pred in po toplotni obdelavi, tabela 4.30 
ponovno podaja povprečno kemijsko sestavo primarnega delca v vzorcu litega stanja, B2L.  
 
Najprej je bila analizirana povprečna kemijska sestava primarnih iQC-delcev. Vsakokrat je 
bila analizirana sredina delcev, kot že omenjeno, pa je vizualna preiskava z elektronskim 
mikroskopom razkrila barvno nehomogenost delcev. Primerjava vsebnosti mangana primarnih 
delcev v litem in toplotnoobdelanem stanju je pokazala, da je bil delež mangana večji ali 
podoben v primeru delcev v litem stanju. Vidno pa sta se povečala deleža bakra in silicija v 
primarnih iQC-delcih po toplotni obdelavi. Ugotovljeno je bilo, da se primarni delci bogatijo 
z bakrom in silicijem, delež mangana v delcih pa se zmanjša, kar je skladno z nastajanjem 
faze α-AlMnSi. Dodatna količina silicija izvira iz velikega deleža raztopljene faze θ-Al2Cu, 
kjer je bila vsebnost silicija v vzorcu litega stanja ~ 5,4 at. %. Po toplotni obdelavi je bil ta 
delež v preostali količini faze θ-Al2Cu (na sliki 4.62a in b označena kot 'izločki 2') samo še ~ 
0,3 at. % (tabela 4.31). Dodatno, atomi silicija izvirajo iz zmanjšanega deleža evtektika (αAl + 
iQC-faza), nekaj pa ga je morda tudi iz osiromašene osnove aluminija, kjer je bila njegova 
vsebnost v litem stanju ~ 0,3 at. %. Povečan delež bakra v primarnih iQC-delcih je predvsem 
posledica močno zmanjšanega deleža faze θ-Al2Cu pa tudi iz manj intenzivno zmanjšanega 
deleža evtektika  (αAl + iQC-faza). 
 
Vsebnost mangana v nekaterih primarnih iQC-delcih se je po toplotni obdelavi zmanjšala. 
Prav tako se je zmanjšal delež evtektika (αAl + iQC-faza). Tako je bila na razpolago dodatna 
količina mangana za tvorbo izločkov α-AlMnSi. Dodatna količina mangana za nastajanje 
izločkov pa lahko izvira še iz osnove aluminija. Za nastanek izločkov je bil potreben še silicij, 
ki je izviral zlasti iz raztopljene faze θ-Al2Cu in zmanjšanega deleža evtektika (αAl + iQC-
faza), podobno kot v primeru bogatenja primarnih iQC-delcev s silicijem. Omeniti velja, da so 
bili izločki faze α-AlMnSi na robu vzorca drobnejši, medtem ko je bilo ponekod na sredini 
vzorca že mogoče razločiti posamične izločke med sabo (skrajni desni rob slike 4.62e). Glede 
na velikost in gostoto izločkov v osnovi aluminija se je spreminjala zlasti vsebnost bakra takih 
področij {αAl + 'izločki 1'}, Tabela 4.31.    
 
Z metodo EDS so bili analizirani še nekateri večji kroglasti delci, označeni kot 'izločki 2' na 
sliki 4.62a in b. V mikrostrukturi, upodobljeni z elektronskim mikroskopom z odbitimi 
elektroni, so se pojavljali kot najsvetlejša faza. Povprečna sestava takih delcev je bila: 69,0 at. 
% Al, 0,2 at. % Mn, 30,5 at. % Cu in 0,3 at. % Si (tabela 4.31). 'Izločki 2' pripadajo delcem 
preostale neraztopljene faze θ-Al2Cu. Kasnejša analiza z metodo XRD je potrdila prisotnost 
faze θ-Al2Cu v mikrostrukturi po toplotni obdelavi, vendar je bil njen delež zmanjšan v 




Tabela 4.31. Povprečna kemijska sestava faze osnove z 'izločki 1' in 'izločki 2' vzorca 




EDS, at. % 
Element 
 Al Mn Cu Si 
αAl + 'izločki 1'_rob vzorca B2T 96,6–96,9 1,1–1,3 1,4–1,5 0,5–0,7 
αAl + 'izločki 1'_sredina vzorca B2T 95,5–95,6 ~ 1,2 2,4–2,5 ~ 0,8 
'izločki 2' 69,0 0,2 30,5 0,3 
* izločki 1 = izločki faze α-AlMnSi in θ' 
* izločki 2 = preostanek evtektske faze θ-Al2Cu 
 
V nadaljevanju raziskav je bila opravljena analiza sestave faz vzorcev B2L in B2T z metodo 
XRD. 
 
4.3.2 Identifikacija faz vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi z metodo 
XRD 
 
Z metodo XRD sta bila preiskana vzorca litega stanja B2L (zlitina B_L na sliki 4.64) ter 
stanja po toplotni obdelavi  B2T (zlitina B_T na sliki 4.64).  
 
V vzorcu B_L so bili tako identificirani vrhovi faz: αAl, α-AlMnSi in/ali iQC-faze ter faze θ-
Al2Cu (slika 4.64). Podobno kot pri zlitini iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si (vzorec S6L) so si 
vrhovi faze aproksimanta α-AlMnSi in iQC-faze zelo blizu. Glavna kota za iQC-fazo sta pri 
približno 41,6° in 43,8°, kjer sta intenziteti 100 % in 78 %. Po drugi strani pa faza α-AlMnSi 
izkazuje glavna vrhova pri 41,6° in 44,1°, kjer sta intenziteti 62 % in 100 %. Verjetnost je, da 
vrhovi pripadajo evtektski fazi α-AlMnSi, ki je bila s posnetkov SEM identificirana kot 
evtektska iQC-faza. Delež primarne iQC-faze pa je bil potemtakem premajhen za detekcijo z 
metodo XRD, saj so bili ocenjeni površinski deleži primarne iQC-faze majhni (do 
maksimalno 2,3 %). Kasnejša analiza primarnih delcev z metodo EBSD je potrdila prisotnost 
izključno primarne iQC-faze v obeh toplotnih stanjih, brez prisotnosti primarne kristalne faze 
α-AlMnSi. Poleg faz, omenjenih v poglavju o mikrostrukturi in mikrokemijski analizi, na 
spektru ni bil detektiran noben dodaten vrh in tako nobena dodatna ali nepričakovana faza. 
 
Mikrostruktura vzorca zlitine B2 po toplotni obdelavi (B2T ali B_T) je vsebovala faze αAl,       
θ-Al2Cu in α-AlMnSi (slika 4.64). Vrhovi iQC-faze niso bili detektirani. Po drugi strani pa so 
bile povečane intenzitete vrhov faze α-AlMnSi v toplotnoobdelanem vzorcu. Nekaj vrhov 
faze θ-Al2Cu je izginilo, preostali vrhovi pa so bili praviloma nižji od tistih v vzorcu litega 
stanja, tudi glavni vrh. Oblika in položaj vrha pri  44,2° na spektrogramu vzorca po toplotni 
obdelavi bi celo lahko nakazovala na prisotnost faze θ', kjer je simulacija njenega spektra 
pokazala na glavni vrh. Naslednji štirje vrhovi z močnimi intenzitetami pa so pri kotih nad 
170°, zato njene prisotnosti ni bilo mogoče zanesljivo potrditi. Kasnejša analiza TEM 






Slika 4.64: Difraktograma vzorcev zlitine B2 v litem stanju (vzorec B2L, zlitina B_L) in stanju po 
toplotni obdelavi (vzorec B2T, zlitina B_T; 2-urno raztopno žarjenje na 510 °C, gašenje in 9-urno 
umetno staranje na 180 °C)  
 
Z analizo EDS je bilo možno ugotavljati povprečno kemijsko sestavo relativno velikih 
primarnih delcev v vzorcih ulitka B2. Predvidevanja o konstituciji zlitine, upoštevaje 
mikrostrukturno analizo, analizo EDS in literaturo, je metoda XRD relativno dobro potrdila. 
Prav tako je metoda EBSD v nadaljevanju raziskav dodatno potrdila prisotnost primarnih 
iQC-delcev, tako v litem stanju kot stanju po toplotni obdelavi vzorcev, medtem ko je bilo 
mogoče ugotavljati identiteto prisotnih izločkov v toplotnoobdelanem vzorcu z metodo TEM.  
 
 
4.3.3 Identifikacija izločkov vzorca v stanju po toplotni obdelavi z metodo TEM 
 
Analiza TEM prisotnih izločkov v vzorcu po toplotni obdelavi, v stanju T6180;9, je potekala na 
vzorcu B2T. V vzorcu sta se pojavljali dve vrsti izločkov, ki pripadata fazama α-AlMnSi 
(Al15Mn3Si2) in θ'-Al2Cu. Naslednja tabela (tabela 4.32) povzema možne prisotne faze ter 
njihove podatke o osnovni celici in mrežnih parametrih. Nadalje, tabela 4.33 prikazuje 







Tabela 4.32. Uporabljeni podatki o kristalni strukturi možnih prisotnih faz v vzorcu 











struktura Faza    
αAl 0,404 -II- -II- kubična 
θ’’~ Al3Cu 0,404 -II- 0,768 tetragonalna 
θ’-Al2Cu 0,408  -II- 0,581 tetragonalna 
θ-Al2Cu 0,606 -II- 0,487 tetragonalna 
λ (Al4Mn) 0,284 -II- 0,124 heksagonalna 
μ (Al4Mn) 0,200 -II- 0,246 heksagonalna 












(Al15Mn3Si2) 1,264 -II- -II- kubična 
β-AlMnSi 
(Al10Mn3Si) 0,754 -II- 0,790 heksagonalna 
 
Tabela 4.33. Vrednosti ugotovljenih mrežnih parametrov preiskanih izločkov 
* Vsaki izmerjeni vrednosti je odštetih 2,1 %. Neobjavljena interna študija na IJS je pokazala, da so z uporabljenim mikroskopom 















4.65a 1,250–1,265 --- 
4.65c 1,267–1,271 --- 




4.66a in b 
θ'-Al2Cu 0,409–0,410 --- X 
 
Sliki 4.65a in c prikazujeta primer dveh izločkov faze α-AlMnSi ter pripadajoča uklona s 
consko osjo [100]. Izločki so bili razmeroma veliki, reda velikosti približno od 300 nm pa vse 
do 1,6 μm. V primeru izločka s slike 4.65a je bil v nekaterih primerih izmerjen mrežni 
parameter manjši kot je naveden v literaturi. Zmanjšanje celice je mogoče pripisati 
raztapljanju atomov bakra v fazo α-AlMnSi [52]. Atomi bakra nadomestijo atome aluminija, 
ki so sicer večji od bakrovih. Raztapljanje bakra v fazi α-AlMnSi je potrdila tudi analiza EDS 








Slika 4.65: Analiza izločkov α-AlMnSi (Al15Mn3Si2) z metodo TEM: a) in b) posnetka izločkov ter in c 
in d) uklonska posnetka izločkov s slik a) in b) s consko osjo [100]  
 
V mikrostrukturi po toplotni obdelavi vzorca pa so bili prisotni tudi izločki v obliki palčk 
(slika 4.66). Izločki v obliki palčk so bili dolžine reda velikosti nekaj deset nm in vse do 200 
nm, medtem ko so bili široki 10–20 nm. Z analizo EDS je bilo ugotovljeno, da delci vsebujejo 
izključno aluminij in baker, njihova kemijska sestava pa je bila 80–97 at. % Al in 3–20 at. % 
Cu. Ugotovljena kemijska sestava izločkov je bila odvisna od debeline posamezne analizirane 
palčke in tako od velikosti hkrati zajetega območja faze αAl v meritev EDS.  
 
Podobno so pridobljeni ukloni izločkov hkrati zajeli uklone od faze αAl in izločkov (slika 
4.66c). Analiza uklonskih posnetkov je razkrila vrednosti mrežnega parametra za fazo αAl 
0,399–0,404 nm ter hkrati nekoliko večji parameter 0,409–0,410 nm, ki pripada tetragonalni 
celici (tabela 4.33). Ta vrednost je najbližja vrednosti za fazo θ'(-Al2Cu) iz tabele 4.32, za 
katero je značilna tudi delna koherenca s fazo αAl, razvidna z uklonskega posnetka (slika 
4.66c). Parametra c ni bilo možno ugotoviti, saj so pripadali uklonski posnetki za fazo θ' 
conski osi [001]. Kot bo kasneje prikazano, pa je bila trdota faze αAl z izločki kot tudi trdota 
samega vzorca po toplotni obdelavi podobna trdoti vzorca v litem stanju, kar je pričakovano 
ob prisotnosti izločkov θ'. Nenazadnje, primerjava slik 4.66a in b z [80] potrjuje ugotovljeno 
identiteto izločkov. Uklonov, ki bi nakazovali na 5-števno simetrijo izločkov in tako na 
izoblikovanje izločkov iQC-faze med toplotno obdelavo ni bilo. V nadaljevanju so bili 








Slika 4.66: Analiza izločkov θ' z metodo TEM: a) in b) posnetka izločkov ter c) uklonski posnetek 
izločkov s slik a) in b) s conskima osema za αAl [110] in θ' [001]  
 
 
4.3.4 Preiskava primarnih delcev vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi z 
metodo EBSD 
 
Preiskava primarnih delcev z metodo EBSD v zlitini iz sistema Al-Mn-Cu-Si v litem stanju in 
stanju po toplotni obdelavi, stanju T6180;9 je potekala preko vzorcev B2L in B2T. Odrezana 
vzorca sta bila po metalografski pripravi takoj namenjena preiskavam z EBSD, šele kasneje 
drugim preiskavam, kot SEM, merjenje trdote, itd. Vzorca sta bila dlje končno polirana s 
pomočjo suspenzije SiO2 v destilirani vodi. Pri taki pripravi so se delci SiO2 že kmalu pričeli 
vtiskovati v mehko matrico aluminija in pričeli zbirati okoli primarnih delcev. Zlitina v obeh 
stanjih je bila mehkejša kot S6L ali S6T, kar bo kasneje razvidno iz rezultatov merjenja trdot. 
Tako so bili med analizo EBSD pričakovani dvojni Kikuchijevi pasovi in težje razločevanje, 






   
 
Slika 4.67: Analiza EBSD: a) označeni mesti opravljene analize ter b) in c) uklonska vzorca na 
označenih mestih analize primarnih delcev vzorca B2L  
 
 
Analiziranih mest na obeh vzorcih (B2L in B2T) je bilo večje število, a rezultati so bili 
ponovljivi in zato je tu predstavljenih le nekaj rezultatov. Najprej so bila analizirana mesta na 
vzorcu litega stanja B2L. Vse slike (slike 4.67–4.69) prikazujejo mesta na sredini vzorca ali v 
vmesnem območju med sredino in robom, saj je bilo primarnih delcev na robu vzorca malo ali 
nič. Vsi analizirani delci vzorca B2L so izkazovali 5-števne simetrijske osi, katerim so sledile 
2- in 3-števne. V nekaterih primerih je 2-števni osi sledila ponovno 5-števna simetrija (uklona 
na slikah 4.67c in 4.69b). Ugotovljeno je bilo, da je bil zadosten že 1 at. % Si zlitini iz sistema 
Al-Mn-Cu, da je pri danih razmerah ohlajanja nastajala primarna iQC-faza, brez dodajanja 
berilija. To je potrjeno z izključitvijo pojava primarnih delcev s kakršnokoli simetrijo, 









Slika 4.68: Analiza EBSD: a) označeni mesti opravljene analize ter b) in c) uklonska vzorca na 




Slika 4.69: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize ter b) uklonski vzorec na označenem 
mestu analize primarnega delca vzorca B2L 
 
V nadaljevanju so bila analizirana mesta na vzorcu po toplotni obdelavi, B2T. Sliki 4.70 in 
4.71 prikazujeta mesta na sredini vzorca ali v vmesnem območju med sredino in robom. 
Primarnih delcev na robu vzorca je bilo malo ali pa jih ni bilo. Vsi analizirani delci vzorca 
B2T so izkazovali 5-števne simetrijske osi, katerim so sledile 2- in 3-števne. Preko več 
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analiziranih mest in pridobljenih uklonov EBSD je bil pojav primarnih kristalnih faz 
izključen. Nadalje je bilo ugotovljeno, da je bil samostojen dodatek silicija zlitini, brez 
berilija, zadosten za tvorbo iQC-faze in nadalje za njeno stabilizacijo med izbranimi parametri 








Slika 4.70: Analiza EBSD: a), c) in e) označena mesta opravljene analize ter b), d) in f) uklonski 
vzorci na označenih mestih analize primarnih delcev vzorca B2T 
 
Glede na opravljeno analizo EBSD na več primarnih delcih vzorcev B2L in B2T je 
zaključeno, da je bil dodatek silicija, brez berilija zadosten za povečano nagnjenost zlitine k 
tvorbi primarne iQC-faze v litem stanju zlitine. Še več, pri izbranih parametrih toplotne 
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obdelave se je 'kristalna' struktura primarne iQC-faze ohranila. Vsi analizirani primarni delci 
v vzorcih litega in toplotnoobdelanega stanja zlitine iz sistema Al-Mn-Cu-Si so izkazovali 5-




Slika 4.71: Analiza EBSD: a) označeno mesto opravljene analize ter b) uklonski vzorec na označenem 
mestu analize primarnega delca vzorca B2T 
 
 
4.3.5 Mehanski preizkusi vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi 
 
Ugotavljanje mehanskih lastnosti zlitin Al-Mn-Cu-Si je potekalo preko: 
 
o Merjenja povprečne trdote matrice in trdote samih vzorcev po metodi Vickers v 
vzorcih B2L in B2T (T6180;9) ter  
o Tlačnih preizkusov pri sobni temperaturi vzorcev litega stanja in stanja T6180;9 (vzorci 
B2L in B2T ter B1+B2L in B1+B2T).  
 
Tabela 4.34 v nadaljevanju povzema kemijski sestavi vzorcev za mehanske preizkuse, 
opredeljeni z metodama EDS in/ ali XRF.  
 
 
Tabela 4.34. Povprečna kemijska sestava vzorcev ulitkov zlitin iz sistema Al-Mn-Cu-Si, 







(at. % / mas. %) 
Analiza XRF 
Element 
(at. % / mas. %) 
 Al Mn Cu Si Al Mn Cu Si 
B2L 94,4/89,5 1,8/3,5 2,6/5,8 1,2/1,2 95,4/91,3 1,7/3,3 2,0/4,5 0,9/0,9 




Vzorca B2L in B2T sta bila najprej namenjena ugotavljanju razlik v povprečni vrednosti 
trdote osnove (trdote matrice) in trdote samega vzorca v litem stanju in stanju T6. Kasneje sta 
bila izdelana tudi dva preizkušanca B2L in B2T za tlačni preizkus pri sobni temperaturi. 
 
Pri merjenju vrednosti povprečne trdote matrice sta bili ugotovljeni podobni vrednosti za oba 
vzorca B2 (111 in 116, slika 4.72). Podobno je bilo v primeru merjenja povprečne trdote 
samih vzorcev (vrednosti 102 in 111). V mikrostrukturi vzorca zlitine B2 po toplotni obdelavi 
ni mogoč nastanek izločkov faze Be4Al(Mn,Cu), kar je lahko vzrok večji trdoti matrice v 
primerjavi s prej obravnavanimi zlitinami. Rezultati kemijske analize z metodo EDS so 
nakazovali na manj osiromašeno matrico za razliko od tiste, ki je bila prisotna v 
toplotnoobdelanem stanju zlitin Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si. Temnejša mesta osnove, 
kjer je bila v meritev EDS zajeta minimalna količina izločkov, so kazala na povprečno 
kemijsko sestavo z malo mangana (0,2 at. %) in nič silicija, vendar pa je bil delež bakra 
povečan za 1,6 at. % v primerjavi z osnovo v vzorcu litega stanja. Večja trdota matrice je tako 
predvsem posledica bogatejše trdne raztopine aluminija z bakrom. V zlitini so bili poleg 




Slika 4.72: Grafični prikaz povprečnih trdot matrice (HV 0,01) in trdote vzorcev (HV1) za vzorca 
zlitine Al-Mn-Cu-Si v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi (L – lito in T – T6180;9) 
 
V nadaljevanju so bili izvedeni tlačni preizkusi na vzorcih B2L, B2T, B1+B2L ter B1+B2T. 
Rezultati tlačnega preizkušanja so zbrani v tabeli 4.35 in grafično predstavljeni na sliki 4.73. 
Vrednosti kažejo na zmanjšano napetost tečenja po toplotni obdelavi vzorcev, kar je podobno 
kot v primeru prej obravnavanih zlitin. Primerjava vzorcev v različnih toplotnih stanjih je 
pokazala, da se napetost tečenja po toplotni obdelavi zmanjša za 27–28 MPa (11–13 %). 
Zmanjšanje napetosti tečenja po toplotni obdelavi vzorcev je posledica pričetka 
transformacije primarne iQC-faze v kristalno fazo α-AlMnSi, s tem pa se zmanjša njen delež. 
Primarna faza aproksimanta α-AlMnSi ni bila prisotna v nobenem od vzorcev, ob upoštevanju 
EBSD-analize številnih primarnih delcev.  
V litem stanju je bila prisotna še faza θ-Al2Cu. Po drugi strani se je delež faze θ-Al2Cu v 
vzorcu po toplotni obdelavi močno zmanjšal, kar je ugodno s stališča potencialnega povečanja 
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trdnosti. Tako je eden od razlogov za povečanje tlačne trdnosti v vzorcih T6 tudi ta, da se je 
večina faze θ-Al2Cu raztopila in da so nastali izločki faze θ'. Povečanje tlačne trdnosti pa je 
mogoče pripisati predvsem dejstvu, da je bila dosežena stopnja deformacije ob porušitvi 
precej višja. V mikrostrukturi ni bilo izločkov iQC-faze. Višjo stopnjo deformacije ob 
porušitvi je mogoče povezati z izboljšano preoblikovalnostjo vzorcev po toplotni obdelavi. 
Primerjava odčitanih sil pri enaki stopnji deformacije (približno 1 mm) kaže na 1,3 kN manjšo 
potrebno silo v primeru vzorca po toplotni obdelavi, B1+B2 T.  
 
Tabela 4.35. Rezultati tlačnih preizkusov vzorcev zlitin iz sistema Al-Mn-Cu-Si v litem 












B1+B2 L 247 625 23 
B2L 220 686 34 
B1+B2 T 220 899 46 




Slika 4.73: Grafični prikaz rezultatov tlačnih preizkusov pri sobni temperaturi za vzorce zlitin Al-Mn-
Cu-Si v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi (L – lito in T – T6180;9): a) napetost tečenja, b) 
tlačna trdnost ter c) stopnja tlačne deformacije ob porušitvi 
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4.4 Primerjava ugotovljenih mehanskih lastnosti zlitin Al-Mn-Be-Cu,       
Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si v litem stanju in stanju po toplotni 
obdelavi 
 
Tabela 4.36 povzema glavne mikrostrukturne značilnosti, ugotovljene z različnimi  metodami 
za materialografske preiskave. Nadalje je predstavljena primerjava preiskanih zlitin po 
glavnih ugotavljanih mehanskih lastnostih v bolj pregledni, tabelarični obliki (Tabela 4.37).  
 
Tabela 4.36. Povzetek fazne sestave obravnavanih sistemov zlitin 
 
 




 prim. iQC-faza 




 prim. H-faza 
 H-fazaevt. 
 izločki Be4Al(Mn,Cu) 














 prim. iQC-faza 
 iQC-fazaevt. 
 θ-Al2Cuevt. 
 izločki α-AlMnSi 
 izločki Be4Al(Mn,Cu) 
Al-Mn-Cu-Si 
 αAl 




 prim. iQC-faza 
 iQC-fazaevt. 
 θ-Al2Cuevt. 
 izločki α-AlMnSi 
 izločki θ'-Al2Cu 
 
 
Primerjava vzorcev v litem stanju in stanju po toplotni obdelavi je pokazala, da se z dodatno 
toplotno obdelavo T6 v nobeni vrsti zlitine trdnostne lastnosti ne izboljšajo. Izjema je 
podobna ali malo povečana trdota v primeru zlitinskega sistema Al-Mn-Cu-Be. Dosežene 
tlačne trdnosti v toplotnoobdelanih vzorcih so sicer večje, kar pa je posledica višje dosežene 
stopnje deformacije pri porušitvi. Primerjava potrebnih sil za isto stopnjo deformacije je 
pokazala, da je ta manjša v primeru vzorcev po toplotni obdelavi, kar kaže na boljšo 
preoblikovalnost vzorcev v stanju T6. V vseh treh primerih se natezna trdnost s toplotno 







Tabela 4.37. Povzetek rezultatov mehanskih lastnosti obravnavanih sistemov zlitin 
 
Mehanska lastnost zlitine Al-Mn-Be-Cu Al-Mn-Be-Cu-Si Al-Mn-Cu-Si 
 vzorci 
38 in 41 
vzorci 
S6 in S3 
vzorci B2 in 
B1+B2 
 L T6 L T6 L T6 
Trdota 
matrice (HV 0,01) 117 97 129 104 111 116 
Trdota 
vzorca (HV 1) 118 94 120 101 102 111 
Napetost 
tečenja [MPa] 212 181 227 202 247 220 
Tlačna 
trdnost [MPa] 717 818 673 943 625 899 
Deformacija ob 
porušitvi [%] 38 58** 32 64** 23 46 
Sila pri Δl = 1,05 mm [kN] 8,1 7,3 10,7 10,0 11,0 9,7 
 
Mehanska lastnost zlitine pri 300 °C Al-Mn-Be-Cu Al-Mn-Be-Cu-Si 
 vzorci 42 in 43 vzorci S6 in S7 
  L T6 L T6 
Sila pri Δl = 1 mm [kN] 4,0 2,8 3,7 2,8 
Sila pri Δl = 4 mm [kN] 5,8 3,8 5,8 3,8 
Elastični modul [GPa] 19–20 12–14 10–11 11–12 
Napetost tečenja [MPa] 113 84 108 95 
     
Mehanska lastnost zlitine pri 400 °C     
Sila pri Δl = 1 mm [kN] 2,1 1,6 2,0 1,5 
Sila pri Δl = 4 mm [kN] 2,9 2,2 2,7 2,1 
Elastični modul [GPa] 12–13 11–12 10–12 8–9 
Napetost tečenja [MPa] 65 52 60 48 
** - Vzorec se pri tlačnem preizkusu ni porušil 
 
Dodatek silicija v zlitino Al-Mn-Be-Cu relativno malo poveča trdoto matrice v litem stanju, 
medtem, ko sta trdoti vzorcev samih v litem stanju podobni. Zlitina s silicijem izkazuje večjo 
napetost tečenja ob primerjavi z zlitino Al-Mn-Be-Cu, kar velja tako za vzorce litega stanja 
kot stanja T6. Hkrati pa dodatek silicija zmanjša sposobnost preoblikovanja v litem stanju. 
Vzorci iz zlitinskega sistema brez berilija kažejo na manjšo trdoto matrice in trdote samih 
vzorcev v litem stanju ob primerjavi z vzorci iz sistemov Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si. 
Po drugi strani pa je trdota matrice in vzorcev po toplotni obdelavi podobna tistim v litem 
stanju ali pa celo nekoliko večja. V vzorcih drugih dveh sistemov se je trdota po toplotni 
obdelavi nedvomno zmanjšala. Napetost tečenja je v obeh toplotnih stanjih največja v primeru 
vzorcev zlitine Al-Mn-Cu-Si, ob hkrati doseženih najnižjih stopnjah deformacije ob porušitvi. 
Podobno kot preostali vrsti zlitin, pa kaže v toplotnoobdelanem stanju na zmanjšano napetost 
tečenja in boljšo preoblikovalnost v primerjavi z vzorci v litem stanju. 
 
Rezultati tlačnih preizkusov pri povišanih temperaturah kažejo na to, da se vzorcem obeh 
zlitinskih sistemov napetost tečenja zmanjša v primeru dodatne toplotne obdelave vzorcev.  
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Primerjava rezultatov tlačnih preizkusov pri temperaturi 300 °C vzorcev različnih zlitin ni 
pokazala velikih razlik v ugotavljanih mehanskih lastnostih, edino zmanjšan modul 
elastičnosti v primeru zlitine z dodatkom silicija in pa relativno malo zmanjšano napetost 
tečenja v litem stanju. Pri preizkušanju na 400 °C izkazuje zlitina s silicijem prav tako malo 
razlik v ugotovljenih mehanskih lastnostih pri primerjavi z zlitino brez silicija. Moduli 
elastičnosti so podobni za vzorce obeh vrst zlitin, medtem ko dodajanje silicija relativno malo 
izboljša preoblikovalnost in poslabša napetost tečenja. 
 
Mehanske lastnosti se torej s toplotno obdelavo ne izboljšajo, ne pri preizkušanju pri sobni 
temperaturi v nobenem primeru sistema zlitin kot tudi ne pri povišanih temperaturah za zlitine 
iz sistemov Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si. Edini pozitivni vpliv toplotne obdelave, ki je 
bil opažen je, da je s toplotno obdelavo intenziteta poslabšanja ugotovljenih mehanskih 


























5 ZAKLJUČNA DISKUSIJA 
 
 
V doktorskem delu so bile izdelane tri skupine kvazikristalnih aluminijevih zlitin iz sistemov 
Al-Mn-Be-Cu, Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si v zračni atmosferi. Eden od ciljev je bil 
izdelati zlitine s postopkom gravitacijskega litja v bakreno kokilo, s končno obliko 
standardnega nateznega preizkušanca. Za povečano možnost nastanka ikozaedrične 
kvazikristalne faze (iQC-faze) v ulitkih je bil izbran ustrezen premer standardnega 
preizkušanca (5 mm), livna temperatura ~ 800 °C in primerna kemijska sestava ter predhodno 
izdelana bakrena kokila. Izbrana in načrtovana kemijska sestava zlitin iz sistema Al-Mn-Be-
Cu je bila blizu sestave zlitine Al94Mn2Be2Cu2, na podlagi preteklih objav in za katero je bilo 
že predhodno ugotovljeno, da lahko tvori iQC-fazo med strjevanjem v bakreni kokili. 
Preiskava mikrostrukture gravitacijsko ulitih nateznih preizkušancev je potrdila uspešno 
sintezo več zlitin Al-Mn-Be-Cu, v kateri je bila prisotna iQC-faza. Njena prisotnost je bila 
potrjena z metodo uklona odbitih elektronov (EBSD). Gravitacijsko litje je pogosto povezano 
z livarskimi napakami, zato je bila pričakovana krčilna poroznost tako izdelanih ulitkov. Za 
primer zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu je bila poroznost dokazana z metodo rentgenske 
računalniške mikrotomografije. Opravljenih je bilo tudi nekaj nateznih preizkusov na izbranih 
ulitkih zlitin Al-Mn-Be-Cu. V nadaljevanju so bili na nateznih preizkušancih izvedeni tlačni 
preizkusi, pri katerih je vpliv livarskih napak na raztros rezultatov mehanskih lastnosti manjši. 
Tlačni preizkusi so hkrati omogočili primerjavo mehanskih lastnosti litega in 
toplotnoobdelanega stanja istega ulitka, saj sta bila iz enega nateznega preizkušanca lahko 
izdelana dva tlačna preizkušanca. Naslednji cilj je bil ugotoviti vpliv toplotnih obdelav T6 in 
T5 pri različnih temperaturah in časih na mikrostrukturo ter mehanske lastnosti zlitin iz 
sistema Al-Mn-Be-Cu.  
 
Nadalje je bil skupini zlitin Al-Mn-Be-Cu dodan približno 1 at. % Si z namenom ugotavljanja 
vpliva silicija na tvorbo iQC-faze in posledičnega vpliva novonastale mikrostrukture na 
mehanske lastnosti takih zlitin. Prav tako je bila ugotavljana možnost nadaljnje optimizacije 
nekaterih mehanskih lastnosti teh zlitin s toplotno obdelavo.  
 
V tretjem delu disertacije je bila izdelana skupina zlitin iz sistema Al-Mn-Cu-Si z vsebnostjo 
približno 1 at. % Si in tako ugotavljan vpliv silicija brez berilija na tvorbo iQC-faze v zlitinah. 
Ponovno je bila opravljena tudi toplotna obdelava in ugotavljane nekatere mehanske lastnosti 
teh zlitin v litem in stanju po toplotni obdelavi. Na koncu je bila opravljena primerjava 
mehanskih lastnosti vseh treh skupin zlitin kot posledica njihovih mikrostruktur v litem stanju 




Mikrostruktura zlitin v litem stanju je vsebovala primarno iQC-fazo, primarno H-fazo 
oziroma heksagonalni kristalni aproksimant iQC-faze (Al15Mn3Be2) ter evtektika (αAl + iQC-
faza) in (αAl + θ-Al2Cu). Ocenjen skupni površinski delež primarnih faz je bil na robu vzorca 
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okoli 2,5–5,0 %, proti sredini vzorca pa 6,0–8,0 %, odvisno od vsebnosti mangana v 
posamezni zlitini. Delci primarne iQC-faze so vsebovali (brez berilija) 81,1–83,6 at. % Al, 
15,5–16,7 at. % Mn in 1,9–2,1 at. % Cu. Primarna iQC-faza je Mackayevega tipa 
ikozaedrične faze, kar so potrdile vrednosti elektronske koncentracije e/a = 1,84–1,96. V 
nadaljevanju dela so bile zlitine žarjene in gašene, nekatere pa še dodatno umetno ali naravno 
starane pri različnih časih in temperaturah. Po vseh načinih toplotne obdelave je bila 
mikrostruktura sestavljena iz evtektske faze αAl in H- ali dQC-faze, primarnih delcev H-faze 
in primarnih delcev, ki so po obliki še vedno spominjali na iQC-fazo. Oboji delci primarnih 
faz so izkazovali nehomogeno kemijsko sestavo, na njunih robovih sta se pričeli tvoriti fazi τ1 
(Al29Mn6Cu4) in Be4Al(Mn,Cu). Evtektska faza θ-Al2Cu se je v celoti raztopila. Dodatno so v 
matrici nastali izločki faz τ1 in Be4Al(Mn,Cu). Izločki iQC-faze, faz θ'(Al2Cu) ali θ''(~Al3Cu) 
v mikrostrukturi niso bili opaženi. Matrica je izkazovala zmanjšan delež mangana in podoben 
ali malo večji delež bakra v primerjavi z matrico v vzorcu litega stanja. Rezultati preiskav 
mikrostrukture samo raztopno žarjenih vzorcev ali vzorcev po toplotni obdelavi T6 pri vseh 
temperaturah so pokazali, da se med staranjem mikrostruktura ni bistveno spremenila. 
Rezultati mikrostrukturne karakterizacije direktno staranih vzorcev na 160 ali 180 °C so 
izkazovali nespremenjeno mikrostrukturo, kar so dodatno potrdile meritve trdot. V preiskanih 
zlitinah Al-Mn-Be-Cu se ob 18-urnem direktnem staranju na 160 °C ali 9-urnem na 180 °C 
niso pojavili izločki faze θ' ali θ'', ki bi nadalje utrdili zlitine. Glede na podobne rezultate 
meritev trdot in mikrostrukturno karakterizacijo pri različnih časih in temperaturah umetnega 
staranja, je bila v nadaljevanju dela za vse zlitine uporabljena toplotna obdelava, ki je 
obsegala 2-urno raztopno žarjenje na 510 °C, gašenje in 9-urno umetno staranje na 180 °C 
(stanje T6180;9).   
 
Pomembna uporabljena metoda v doktorski disertaciji je bila metoda EBSD, s katero so bili 
uspešno identificirani primarni delci različnih faz tako v litem stanju zlitin Al-Mn-Be-Cu kot 
v stanju T6. Tako so bili v litem stanju prisotni primarni delci H-faze in iQC-faze. Slednja je 
izkazovala tipično 5-števno simetrijo, ki se nadaljuje s tipičnim vzorcem pojavljanja in 
ponavljanja 2- in 3-števnih osi. Po drugi strani je bila v vzorcu stanja T6180;9 še prisotna 
primarna H-faza s 6-števnimi simetrijskimi osmi, medtem ko so delci oblike iQC-faze 
izkazovali 10-števno simetrijo. Vzorec ponavljanja 2- in 3-števnih osi je bil drugačen kot v 
primeru iQC-faze. Pomembna ugotovitev v tem delu naloge je bila, da primarna iQC-faza v 
dveh urah na 510 °C transformira v dekagonalno kvazikristalno fazo (dQC-fazo) in ne 
direktno v kristalno τ1-fazo. Po 24-urnem žarjenju na 510 °C pa primarni delci ne izkazujejo 
več 10-števne simetrije po celotni površini, del že izkazuje izključno 2- in 3-števne simetrije, 
ki pripadajo kristalni fazi. Transformacija dQC-faze v kristalno fazo τ1 ne preseneča, saj je 
faza τ1 kristalni aproksimant dQC-fazi, ki se pojavlja na primer v zlitinskem sistemu Al-Mn-
Cu. 
 
Na podlagi preiskav mikrostrukture in meritve trdot vzorcev v litem stanju in stanju po 
toplotni obdelavi z različnimi parametri, je bilo ugotovljeno, da poznani način utrjevanja zlitin 
iz sistema Al-Cu z umetnim ali naravnim staranjem povzroči zmanjšanje trdote matrice in 
trdote samih vzorcev. Že med postopkom raztopnega žarjenja nastajajo izločki faze τ1 in 
Be4Al(Mn,Cu), medtem ko se izločki iQC-faze, faze θ' ali θ'' ne izoblikujejo. Nastajanje 
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izločkov povzroči osiromašenje matrice, zlasti z manganom, s čimer se vpliv utrjevanja zlitin 
preko trdne raztopine močno zmanjša. Primarna iQC-faza transformira v dQC-fazo, kar očitno 
nadalje prispeva k zmanjšanju trdote vzorcev. Prav tako poteče delna transformacije trše H-
faze v mehkejšo fazo τ1. Višje temperature in krajši časi umetnega staranja malo vplivajo na 
spremembe vrednosti trdote. Direktno staranje na temperaturah 160 ali 180 °C ne spremeni 
mikrostrukture, posledično ne vpliva na vrednosti trdot. 
 
Na podlagi mikrostrukturne karakterizacije in mehanskih preizkusov vzorcev zlitin Al-Mn-
Be-Cu v litem stanju in stanju T6180;9 pa je bilo ugotovljeno naslednje: 
 
- Da izkazujejo največje trdote vzorci v litem stanju; 
- Da imajo vzorci v litem stanju večjo (natezno) napetost tečenja za 66–69 MPa in večjo 
natezno trdnost za 29–98 MPa, kar je zlasti posledica prisotnosti primarne iQC-faze in 
večjega učinka utrjevanja preko trdne raztopine. V toplotnoobdelanih vzorcih primarne 
iQC-faze ni, pojavijo pa se tudi mehkejši izločki faze τ1 na račun transformacije H-faze; 
- Da ima vzorec v litem stanju večjo (tlačno) napetost tečenja za 31 MPa, medtem ko ima 
vzorec istega ulitka v stanju T6 boljšo sposobnost preoblikovanja in doseže ob porušitvi 
58 % stopnjo deformacije brez porušitve. Ob tem je tudi dosežena večja tlačna trdnost za 
101 MPa; 
- Da imajo vzorci v litem stanju večjo (tlačno) napetost tečenja za 13–29 MPa in večji 
modul elastičnosti v primerjavi z vzorci v stanju T6180;9 pri tlačnem preizkušanju pri 300  
in 400 °C. Po drugi strani pa kažejo vzorci v stanju T6180;9 boljšo preoblikovalnost; 
- Da so z vidika trdnostnih lastnosti vzorci v litem stanju boljši kot v stanju T6180;9, vendar 





V zlitine s približno kemijsko sestavo Al94Mn2Be2Cu2 je bilo dodanega 0,7–1,2 at. % Si. 
Kljub temu, da je bil delež mangana manjši kot načrtovan, tudi do 0,5 at. % manj kot v 
nekaterih preiskovalnih Al-Mn-Be-Cu zlitinah, to ni onemogočilo nastajanja iQC-faze. Z 
večanjem deleža mangana, bi se eventualno povečal delež iQC-faze. Mikrostruktura zlitin v 
litem stanju je bila sestavljena iz drobne primarne iQC-faze v obliki 5-krakih zvezdic ter 
evtektikov (αAl + iQC-faza) in (αAl + θ-Al2Cu). Prisotne ni bilo nobene druge primarne faze. 
Primarna iQC-faza je bila prisotna po celotni površini vzorca, ne pa na ostro omejenem delu 
roba vzorca. Ocenjen površinski delež proti robu vzorca je bil do 1 %, proti sredini pa do 2 %. 
Vsebnost elementov v primarni iQC-fazi je bila (brez berilija) 77,7–79,1 at. % Al, 16,9–17,7 
at. % Mn, 1,4–2,4 at. % Cu in 1,9–3,7 at. % Si, s čimer menimo, da je potrjeno vgrajevanje 
atomov silicija v iQC-fazo. Izračunana razmerja elektronskih koncentracij so bila 1,83–1,85, 
kar je skladno s tipičnimi razmerji za ikozaedrične faze Mackayevega tipa. Še več, v sistemu 
Al-Mn-Si iQC-faza običajno nastopa kot stabilna faza. V mikrostrukturi vzorcev v stanju 
T6180;9 je bila prisotna primarna iQC-faza, evtektik (αAl + iQC-faza), manjši delež 
neraztopljene evtektske faze θ-Al2Cu v obliki okroglih delcev ter izločki faz α-AlMnSi in 
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Be4Al(Mn,Cu). Elektronskomikroskopski posnetki so razkrili pričetek transformacije 
primarne iQC-faze v kristalno fazo aproksimanta α-AlMnSi. Tako so robovi delca kazali na 
vsebnosti približno 15,5 at. % Mn in 9,8 at. % ter 3,3 at. % Cu, kar je blizu kemijski sestavi 
faze α-AlMnSi, ki znano topi v sebi tudi baker. Kljub temu je analiza EBSD potrdila 
nespremenjeno 'kvazistrukturo' s 5-števno simetrijo. S tem je bila potrjena vsaj 2-urna 
stabilnost primarne iQC-faze na 510 °C in nadalje 9-urna na 180 °C. To potrjuje, da silicij 
dodatno stabilizira iQC-fazo, saj se v zlitinah brez silicija iQC-faza pri enakih parametrih 
topotne obdelave ni ohranila. V mikrostrukturi izločki iQC-faze ali faz θ' ali θ'' po toplotni 
obdelavi niso bili opaženi. 
 
Preko mikrostrukturne karakterizacije vzorcev litega stanja in stanja T6180;9 v povezavi z 
mehanskimi preizkusi je bilo ugotovljeno: 
 
- Da imata tako matrica kot sam vzorec litega stanja večjo trdoto kot sta trdoti za vzorce v 
stanju T6180;9. Glavni razlog je manjši delež mangana v matrici toplotno obdelanega 
stanja, ki se je, med drugim, porabljal za nastanek izločkov faz α-AlMnSi in 
Be4Al(Mn,Cu); 
- Da se s toplotno obdelavo vrednosti (tlačne) napetosti tečenja zmanjšajo za okoli 7–11 %. 
Hkrati imajo vzorci v stanju T6180;9 večjo sposobnost preoblikovanja in dosegajo večje 
stopnje deformacije ob porušitvi (do 64 % brez porušitve), zato je hkrati dosežena tudi 
večja tlačna trdnost kot v vzorcih litega stanja. V vzorcih po toplotni obdelavi je bila 
prisotna mehkejša matrica, osiromašena z legirnimi elementi, kar je glavni razlog za 
izboljšano preoblikovalnost. Možno je tudi, da je delni vzrok za zmanjšanje napetosti 
tečenja vzorcev v stanju T6180;9 pričetek transformacije primarne iQC-faze. Kot v primeru 
zlitin Al-Mn-Be-Cu, je s prisotnostjo iQC-faze očitno povezana večja napetost tečenja;  
- Da se s toplotno obdelavo (tlačna) napetost tečenja pri povišanih temperaturah zmanjša 
za okoli 13 MPa. Po drugi strani se sposobnost preoblikovanja vzorcev po toplotni 
obdelavi izboljša; 
- Da se trdnostne lastnosti po toplotni obdelavi vzorcev poslabšajo tako pri tlačnih 
preizkusih pri sobni temperaturi kot pri povišanih temperaturah, vendar pa se v 
toplotnoobdelanih vzorcih trdnostne lastnosti manj intenzivno poslabšajo s povišano 




Zlitine iz sistema Al-Mn-Cu-Si so imele kemijsko sestavo blizu Al94Mn2Cu2Si1 in niso 
vsebovale berilija. Podobno kot v zlitinah Al-Mn-Be-Cu-Si, je bil delež mangana manjši kot 
načrtovan, kljub temu pa je bila v vseh zlitinah prisotna iQC-faza. Mikrostruktura vzorcev v 
litem stanju je bila sestavljena iz drobne primarne iQC-faze v obliki 5-krakih zvezdic in 
evtektikov (αAl + iQC-faza) ter (αAl + θ-Al2Cu). Ocenjen površinski delež primarne iQC-faze 
je bil 0,6 % proti robu vzorca in 1,3–2,3 % proti sredini vzorca. V primarni iQC-fazi je bilo 
raztopljenega 76,6–78,1 at. % Al, 15,8–16,5 at. % Mn, 0,7–1,0 at. % Cu ter 4,9–6,2 at. % Si. 
Mogoče je sklepati, da se v delcih iQC-faze iz sistema Al-Mn-Cu-Si topi več silicija kot v 
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primeru iQC-delca iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si. To bi bilo skladno s tem, da je v sistemu Al-
Mn(-Cu) brez berilija, samo silicij odgovoren za nastajanje iQC-faze pri manjših ohlajevalnih 
hitrostih (v bakreni kokili). V sistemu z berilijem, prevzameta to vlogo tako berilij kot silicij. 
Za zagotovo potrditev bi bila potrebna preiskava z metodo, ki omogoča detekcijo berilija in 
ugotavljanje njegove vsebnosti. Delci primarne iQC-faze, ki se pojavijo v sistemu zlitin Al-
Mn-Cu-Si kažejo na vrednost elektronske koncentracije 1,96, ki je blizu idealni za nastajanje 
iQC-faze Mackayevega tipa. V mikrostrukturi vzorcev v stanju T6180;9 je bila prisotna 
primarna iQC-faza, evtektik (αAl + iQC-faza), manjši delež neraztopljene evtektske faze θ-
Al2Cu v obliki okroglih delcev ter izločki faz α-AlMnSi in θ'-Al2Cu. Robovi primarnih delcev 
iQC-faze so imeli poleg aluminija in bakra raztopljenega približno 15,5 at. % Mn in 9,8 at. % 
Si, kar ponovno kaže na kemijsko sestavo, ki se bliža sestavi za kristalno fazo aproksimanta 
α-AlMnSi. Nadaljnja analiza EBSD primarnih delcev pa je potrdila ohranitev iQC-faze po 
toplotni obdelavi. Tako je bilo ugotovljeno, da že sam dodatek silicija, brez berilija, v 
preiskovanih zlitinah pri nastalih hitrostih ohlajanja omogoči nastanek primarne iQC-faze ter 
jo nadalje stabilizira med 2-urnim žarjenjem na 510 °C (in  nadaljnjim umetnim staranjem). 
Kot omenjeno, med toplotno obdelavo zlitin Al-Mn-Cu-Si nastajajo tudi izločki faz α-AlMnSi 
in θ'. V sistemu zlitin Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-Be-Cu-Si v stanju T6180;9 so prisotni poleg 
izločkov faze τ1 oziroma α-AlMnSi, izločki faze Be4Al(Mn,Cu). Iz tega izhaja naslednja 
pomembna ugotovitev tega doktorskega dela, da berilij promovira nastajanje izločkov faze 
Be4Al(Mn,Cu) in tako osiromaši matrico z legirnimi elementi. Ko je zlitinskem sistemu 
odvzet berilij, med raztopnim žarjenjem ostane dovolj nasičena trdna raztopina, ki med 
nadaljnjim umetnim staranjem omogoči nastanek izločkov faze θ'-Al2Cu. Po toplotni obdelavi 
izločki iQC-faze v mikrostrukturi niso bili opaženi. 
 
Na podlagi mikrostrukturne karakterizacije in mehanskih preizkusov vzorcev zlitin Al-Mn-
Cu-Si v litem stanju in stanju T6180;9, pa je bilo ugotovljeno naslednje: 
 
- Da sta trdoti matrice in vzorca v litem stanju podobni trdotama vzorca v stanju T6180;9. 
Glavni vzrok je manj osiromašena matrica z legirnimi elementi po toplotni obdelavi 
(zlasti z bakrom) in prisotnost novonastalih izločkov faze θ', ki imajo znan utrjevalni 
efekt;  
- Da se po toplotni obdelavi zmanjša (tlačna) napetost tečenja za 27–28 MPa v primerjavi z 
vzorci v litem stanju. Hkrati izkazujejo vzorci po toplotni obdelavi izboljšano sposobnost 
preoblikovanja, dosežena najvišja stopnja deformacije ob porušitvi je bila 46 %, medtem 
ko je bila ta za vzorec litega stanja maksimalno 34 %. Posledično je bila dosežena večja 
tlačna trdnost pri vzorcih po toplotni obdelavi; 
- Da imajo s stališča trdnostnih lastnosti vzorci po toplotni obdelavo slabše mehanske 
lastnosti.  
 





- Da dodajanje berilija v sistemu zlitin s kemijsko sestavo ~Al94Mn2Be2Cu2 pri ulivanju v 
bakreno kokilo nateznega preizkušanca s premerom 5 mm ne izključi možnosti za 
nastanek kristalnega aproksimanta, oziroma H-faze. Po drugi strani pa je bilo že 
ugotovljeno, da je pri uporabljenem postopku ulivanja zlitin iz sistema Al-Mn-Cu v 
bakreno kokilo berilij potreben, da možnost nastanka iQC-faze sploh obstaja;  
- Da dodajanje silicija v preiskovane zlitine Al-Mn-Be-Cu relativno malo poveča trdoto 
matrice v litem stanju, medtem ko na trdoto samega vzorca bistveno ne vpliva. Nadalje, 
dodajanje silicija poveča napetost tečenja tako v litem stanju kot stanju T6180;9, hkrati pa 
zmanjša sposobnost preoblikovanja; 
- Da vzorci zlitine brez berilija v litem stanju izkazujejo slabšo trdoto v primerjavi z vzorci 
preostalih zlitinskih sistemov, po drugi strani pa kažejo na največje (tlačne) napetosti 
tečenja v primeru obeh toplotnih stanj. Največja napetost tečenja v stanju T6180;9 je bila 
dosežena v zlitini iz sistema Al-Mn-Cu-Si, kar je posledica prisotnosti izločkov faze θ', ki 
v preostalih dveh zlitinskih sistemih med toplotno obdelavo niso nastali; 
- Da se pri povišanih temperaturah v vzorcih zlitinskih sistemov Al-Mn-Be-Cu in Al-Mn-
Be-Cu-Si (tlačna) napetost tečenja zmanjša po toplotni obdelavi. Pri 300 °C razlik v 
ugotovljenih mehanskih lastnostih med zlitinama ni bilo, razen pri primerjavi vzorcev 
litega stanja je bil opažen relativno malo zmanjšan modul elastičnosti in napetost tečenja 
v primeru dodajanja silicija. Pri preizkušanju na 400 °C so bile razlike med vzorci prav 
tako majhne, dodajanje silicija ni imelo vpliva na modul elastičnosti, medtem ko je malo 
izboljšal preoblikovalnost in zmanjšan (tlačno) napetost tečenja; 
- Da dodatna toplotna obdelava T6 po ulivanju ne izboljša trdnostnih lastnosti 
obravnavanih zlitin iz sistemov Al-Mn-Be-Cu, Al-Mn-Be-Cu-Si in Al-Mn-Cu-Si. Po 



























6.1 Mikrostruktura zlitin v litem stanju  
 
Mikrostruktura zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu v litem stanju je bila sestavljena iz primarne 
iQC-faze, primarne H-faze (Al15Mn3Be2), ki je kristalni aproksimant iQC-fazi ter evtektskih 
faz αAl, θ-Al2Cu in iQC. Ob dodatku silicija (0,7–1,2 at. %) v zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu 
je mikrostruktura vzorcev v litem stanju vsebovala primarno iQC-fazo ter evtektske faze  αAl, 
θ-Al2Cu in iQC. V primeru litega stanja zlitin Al-Mn-Cu-Si, brez berilija, je bila 
mikrostruktura sestavljena iz primarne iQC-faze in evtektskih faz αAl, θ-Al2Cu ter iQC. Na 
podlagi mikrostrukturne karakterizacije vzorcev v litem stanju je bilo ugotovljeno, da se 
silicijevi atomi vgrajujejo v iQC-fazo in jo s tem stabilizirajo oziroma promovirajo njen 
nastanek, namesto kristalne faze α-AlMnSi (Al15Mn3Si2). Dokaz za to je prisotnost iQC-faze 
tudi v primeru zlitin brez berilija. 
 
6.2 Mikrostruktura zlitin po toplotni obdelavi 
 
Toplotna obdelava zlitin iz sistema Al-Mn-Be-Cu je potekala preko postopkov raztopnega 
žarjenja, gašenja in umetnega staranja (T6). Mikrostruktura je bila sestavljena iz evtektika (αAl 
+ H- ali dQC-faza), primarnih delcev H-faze in primarnih delcev, ki so bili podobne oblike 
kot primarna iQC-faza v zlitinah litega stanja. Na delcih obeh primarnih faz se je pričela 
tvorba faze τ1 (Al29Mn6Cu4) in Be4Al(Mn,Cu). Večinski delež evtektske faze θ-Al2Cu se je 
raztopil. V matrici so nastali izločki faz τ1 in Be4Al(Mn,Cu), kar je bilo potrjeno s presevno 
elektronsko mikroskopijo (TEM). Izločki faz iQC, θ'(Al2Cu) ali θ'' (~Al3Cu) v mikrostrukturi 
niso bili opaženi. Po drugi strani je bila mikrostruktura zlitin Al-Mn-Be-Cu-Si v stanju T6 
sestavljena iz primarne iQC-faze, evtektskih faz αAl in iQC, manjšega deleža neraztopljene 
faze θ-Al2Cu ter izločkov faz α-AlMnSi in Be4Al(Mn,Cu) v matrici. Analiza uklona povratno 
sipanih elektronov (EBSD) je potrdila ohranitev primarne iQC-faze med toplotno obdelavo, 
kar nadalje potrjuje stabilizacijski učinek silicija na iQC-fazo med toplotno obdelavo z 
uporabljenimi parametri. Po drugi strani se v zlitinah brez silicija primarna iQC-faza ni 
ohranila. Primarna iQC-faza je postopno transformirala preko dekagonalne kvazikristalne faze 
(dQC) v kristalno fazo τ1, kar je nova in pomembna ugotovitev tega doktorskega dela. Tretja 
skupina zlitin Al-Mn-Cu-Si je imela v stanju T6 mikrostrukturo, sestavljeno iz primarnih 
delcev iQC-faze, evtektika (αAl + iQC-faza), manjšega deleža neraztopljene evtektske faze θ-
Al2Cu ter novonastalih izločkov faz α-AlMnSi in θ' v matrici. Primarna iQC-faza se je med 
toplotno obdelavo ohranila, kar nadalje dokazuje samostojen stabilizacijski učinek silicija na 
iQC-fazo, brez berilija. Prisotnost izločkov faze θ'-Al2Cu, ki imajo potencialen utrjevalni 
učinek, je bil opažen samo v skupini zlitin brez berilija, kar kaže na to, da prisotnost berilija v 
prvi skupini zlitin povzroči nastanek izločkov faze Be4Al(Mn,Cu) in ne faze θ'. Ugotovitev 
intenzivnosti vpliva berilija na odsotnost nastajanja potencialno utrjevalnih izločkov faze θ' pa 
zahteva nadaljnje raziskave. Te vključujejo na primer izdelavo večjega števila zlitin z 




6.3 Metoda EBSD 
 
Metoda EBSD je v doktorskem delu obširno predstavljena, prikazani so rezultati analize 
primarnih delcev vseh treh skupin preiskovanih zlitin v litem stanju in stanju T6. Metoda 
EBSD predstavlja nepogrešljivo, relativno preprosto in hitro metodo za ločevanje primarnih 
delcev s kristalno strukturo od tistih s kvazikristalno strukturo. Tako so bili v doktorskem delu 
uspešno identificirani primarni delci kristalnih faz in iQC-faze v vseh treh sistemih zlitin v 
litem in T6-stanju. Z metodo EBSD je bila ugotovljena postopna transformacija iQC-faze v 
kristalno fazo τ1, preko vmesne dQC-faze. Odkritje je skladno z ugotovitvami iz literature, ki 
navajajo kristalno faza τ1 kot kristalni aproksimant dQC-fazi v zlitinskem sistemu Al-Mn-Cu. 
 
6.4 Mehanske lastnosti preiskovanih zlitin 
 
Zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu dosegajo največje povprečne trdote, natezno napetost tečenja, 
natezno trdnost, tlačno napetost pri sobni temperaturi preizkušanja ter tlačno napetost in 
modul elastičnosti pri temperaturah 300 in 400 °C v litem stanju, kar je neposredna posledica 
tudi prisotnosti iQC-faze. Po drugi strani, vzorci v stanju T6 kažejo na boljšo sposobnost 
preoblikovanja pri vseh temperaturah tlačnega preizkušanja. Z vidika trdnostnih lastnosti so 
vzorci v litem stanju boljši kot v stanju T6, medtem ko je bila večja intenziteta poslabšanja 
trdnostnih lastnosti z višanjem temperature očitna za primer vzorcev v litem stanju.  
 
Zlitine iz sistema Al-Mn-Be-Cu-Si, z vsebnostjo približno 0,7–1,2 at. % Si, dosegajo največje 
Vickersove trdote in tlačne napetosti tečenja pri vseh temperaturah preizkušanja v primeru 
litega stanja. Preizkušanci v stanju T6 pa kažejo na boljšo sposobnost preoblikovanja tako pri 
tlačnem obremenjevanju pri sobni temperaturi kot temperaturah 300 in 400 °C. V vzorcih 
stanja T6 se z višanjem temperature tlačnega preizkušanja trdnostne lastnosti manj intenzivno 
poslabšajo kot v primeru vzorcev litega stanja. 
 
V zlitinah iz sistema Al-Mn-Cu-Si, z vsebnostjo približno 1,0 at. % Si, so vrednosti 
Vickersove trdote podobne ob primerjavi vzorcev litega stanja in stanja T6. Vzrok je še vedno 
prisotna matrica po toplotni obdelavi, v kateri je raztopljen baker, dodatno pa nastajajo še 
izločki faze θ'. Največje vrednosti tlačne napetosti tečenja so bile dosežene v litem stanju, 
vzorci v stanju T6 pa kažejo na boljšo preoblikovalnost. 
 
Toplotna obdelava T6 ne izboljša trdnostnih lastnosti ulitkov preiskanih zlitin Al-Mn-Cu(-
Be,Si). Po drugi strani pa se v vseh vzorcih po toplotni obdelavi izboljša preoblikovalnost. 
Torej, pri izboru zlitine in njenega stanja je pomembna predvsem aplikacija, ki ji bo material 
namenjen. Določene aplikacije zahtevajo dobre trdnostne lastnosti, nekatere pa dobro 
sposobnost preoblikovanja. Razvidno je, da je preiskovanim kvazikristalnim zlitinam iz 
doktorskega dela možno prikrojevati mehanske lastnosti glede na predvideno uporabo. 
Večnamembnost materiala pa danes lahko predstavlja močno konkurenco klasičnim 




6.5 Nadaljnji izzivi 
 
Naši nadaljnji izzivi vključujejo dodaten študij vpliva berilija na postopno transformacijo 
iQC- faze v fazo τ1 preko vmesne dQC-faze. Pri tem bodo uporabljene metode, ki omogočajo 
zaznavanje prisotnosti berilija kot tudi potencialno omogočajo ugotavljanje njegove 
vsebnosti. Primera takih metod sta spektroskopija sekundarnih ionov na osnovi merjenja časa 
preleta (ToF-SIMS) in spektroskopija Augerjevih elektronov (AES). Nadalje bo potreben 
študij hkratnega pozitivnega učinka berilija in silicija na tvorbo iQC-faze in njeno 
temperaturno stabilnost na nivoju atomov, v smislu njihove difuzije in mehanizma 
vgrajevanja atomov v posamezne prisotne faze. S področja mehanskih lastnosti bi bilo 
smiselno opraviti še tlačne preizkuse pri povišanih temperaturah za zlitine iz sistema Al-Mn-
Cu-Si. Možnost istočasnega utrjevanja aluminijevih zlitin iz sistema Al-Mn-Cu-Si preko 
izločevalnega utrjevanja in utrjevanja z iQC-delci, bo v prihodnje raziskano z izvedbo 
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